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Des échantillons g&&s et alliés ont été produits a l'aide d'un simulateur de 
galvanisation. Le cycle thennique choisi ressemble à cehU appliqué aux échantillons 
industriels. Les substrats ut*sés sont des aciers : ultra bas carbone (ULC) et ùire 
d'éléments mterstitiels (IF-Ti et IF-TiMb). Les bains de galvanisation étaient sous- 
saturés en fer et contenaient des niveaux d'duminnim de : 0.100/o, 0.12%' 0.14% et 
0.16%. Les températures de recuit étaient de : 460°C, 490°C et 530°C. 
Les échantillons ont été étudiés à l'aide de la microscopie électronique à balayage couplé 
à un analyseur d'images et par =action des rayons X. La première série d'échantillons 
a montré que le niveau de fer dans le bain a une influence sur le début de la réaction Fe- 
Zn mais qu'il n'y a pas de différences sigdicatives pour les échantillons complètement 
alliés. Les échantillons partiellement recuits constituent la deuxième série. Ceux-ci ont 
mis en évidence que les substrats IF sont plus réactifs que les aciers ULC pour tous les 
niveaux d ' M m  et les températures étudiés. La croissance des phases 
mtermétalliques Fe-Zn pour des températures infërieures à 490°C se produit initialement 
par la présence de grains de j qui se transforment par la suite en zone alliée localement 
(ZAL). Ces ZAL coalescent ensuite pour cowrir toute la surface de l'échantillon. Ce 
mécanisme de croissance a été observé pour tous les niveaux d'diimmiirm et tous les 
substrats. 
La troisième série a été réalisée afin de déterminer les conditions d'opérations 
(microstructure du revêtement) qui o&e la meilleure résistance au poudrage (pliage en V 
60"). Le niveau de fer doit être mférie~f à 13% si on désire conserver une bonne 
résistance au poudrage et ce, pour toutes les conditions d'élaboration. Une augmentation 
de la température de recuit entrahe une diminution du ratio r/6, qui diminue la résistance 
. . 
au poudrage. L'augmentation du niveau d'ah- améliore la résistance au poudrage 
pour un même niveau de fer dans le revêtement. Nos études ont montré qu'un niveau 
d' ahunmnun 
. . 
élevé augmente l'efficacité de la couche inhi'bitrice FeAL Ceci entrabe une 
difnculté de la croissance des phases intermétalliques Fe-Zn et la croissance se produit 
principalement par germination et croissance des ZAL (0.16% Al). La distribution des 
phases dans le revêtement est donc moms d o r m e  (présence de cratères) et pennet 
d'accommoder les contraintes de défomation. De phs, une augmentation du niveau 
d'aluminiiim dans le bain réduit l'épaisseur de k phase T, ce qui contriiue aussi a 
améliorer la résistance au poudrage. Enfin, lorsque le niveau de fer dans le revêtement 
est élevé, on remarque une fiapiiisation importante des substrats pour toutes les 
conditions étudiées. 
Les parametes d'opération qui oflient la meilleure résistance au poudrage sont : 
. . 
température de recuit de 460°C, niveau d'ahunmnun de 0.14%. Ces paramètres donnent 
la microstructure suivante : 5% r, 17% 6.. 40% 6, et un ratio de 1.0. 
Galvanized and gaivannealed samples were prepared with the Noranda Technology 
Center simulator. The heat cycle was similar to the one used in the md-. The 
substrates used were : ultra low carbon (ULC) and mterstaial fiee (IF-Ti and IF-TiMb). 
The gahmnking baths were under saturated m iron and contahed: 0. IO%, 0.12%, 0.14% 
and 0.16% of dlmmurn The gahtanuealing temperatures were : 460°C, 490°C and 
530°C. 
The samples were studied by x-ray =action and SEM coupled with image analysis. 
The fkst campaign showed that the iron content m the bath has an influence at the 
beginning of the Fe-Zn reaction but, for completely galvannealed sample, there are no 
si@cant differences. The second campaign consists of par* gaivannealed sample. It 
was shown that the IF substrates were more reactive than the ULC for all ahiminum 
lwels and temperatures. The initial growth of Fe-Zn mtemetallics for temperatures 
under 490°C is by < phase which transforms into outbursts. These outbursts coalesce and 
cover the entire d a c e  of the substrate. This growth mechanism has been observed for 
all the aluminum levels and substrates. 
The third campaign was realized to determine the operational conditions (microstructure 
of the coatmg) which gives the best powdering resistance (60' V bend tests). The iron 
content must be under 13% in order to keep a good powdering resiaance for ail the 
operational conditions. An mcrease of temperature reduces the ratio which is 
detrimental to the powdering resistance. The increase of alllmmum improves the 
powdering resistance for the same iron content m the coating. Our studies showed that a 
high ahuninun level increases dibition of the Fe-& reaction. This higher inhibithg 
behavior results in a growth of Fe-Zn mtermetallics by outbursts reaction (0.16% Al). 
The distri'bution of the phase m the coating is then l e s  uniforrn (presence of craters). 
Craters aliow the coating to accommodate the deformation during the bending. 
Furthemore, an mcrease of the a b u m  level dimhkhes the thichess of the r phase, 
which is good for powdering resistance. Fmally, when the iron level in the coatmg is 
high7 there is an mipoaant embrittlment of the steel substrate by Zn for a l l  the conditions 
studied. 
The operational parameters that offer the bea powdering regstance are : gabamealhg 
temperature of 460°C7 dirminum level of 0.14%. The microstnicture associated with 
these operational parameters is the following : 5%T, 17% 6., 40% 6, and a ratio Lj6, of 
1 .o. 
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INTRODUCTION 
L'utilisation des aciers galvanisés et alliés connaît une grande croissance surtout au 
niveau du marché de l'automobile. En effet, ces types de revêtements présentent 
phisieurs avantages par rapport aux aciers galvanisés conventionnels. Les principaux 
avantages sont : une meilleure résistance à la conosion, meilleure adhérence de la 
pemture et augmentation de la vie des électrodes de soudage. 
Malgré tous ces avantages, il y a un mconvénient majeur lors de la mise en forme de ces 
revêtements. En effet, les composés Hitermétalliques Fe-Zn qui se forment lors du recuit 
sont fiagiles et ont tendance à fissurer et décoller de la d a c e  de l'acier lors de la mise 
en forme des aciers galvanisés et alliés. Les mécanismes de bris du revêtement sont 
appelés le poudrage et l'exfôliation. Les problèmes associés au bris du revêtement sont : 
l'acier n'est pas protégé par une couche de zinc à l'endroit où le poudrage se produit 
les particules de revêtement qui se décollent s'accumulent sur les matrices et les 
poinçons, ce qui mtroduit de nouveaux défauts sur les pièces suivantes lors de leur 
mise en forme 
L'objectif de ce programme de recherche est la compréhension des paramètres de 
production qui influencent la microstructure et la résistance au poudrage des aciers 
galvanisés et alliés. Les paramètres d'opération qui ont été étudiés sont : le niveau 
d'ahimmnim . . dans le bain, la température de recuit de l'acier galvanisé et la nature du 
substrat. 
Afin de comprendre les mécanismes qui idluencent la résistance au poudrage, des essais 
de pliage en V à 60° ont été effectués sur les différents revêtements. La caractérisation 
générale des revêtements a été accomplie par l'utilisation de la *action des rayons X et 
aussi par microscopie électronique à balayage couplé à l'analyse d'images. La 
caractérisation de la microstructure fine a été réalisée à l'aide d'un microscope 
électronique à transmission couplé à un système de spectrométrie des rayons X (EDS). 
il s'agit de déterminer quels sont les paramètres d'opération qui ofRent une 
microstructure qui possède une bonne résistance au poudrage. Pour ce faire, nous 
devons étudier l'effet de chacun des paramétres sur la microstructure. En connaissant ces 
effets, il est possile de f k e  la corrélation entre les paramètres d'opération, la 
microstmcture des revêtements et la résistance au poudrage. 
Les données obtenues lors de ce projet seront utiles pour les industries qui produisent des 
aciers galvanisés et alliés. Enes permettront d'établir une fenêtre d'opération en plus de 
faciliter l'interprétation des problèmes de production. 
Le chapitre un est une revue de la littérature. Le chapitre deux présente la méthodologie 
adoptée pour réaliser ce projet. Le chapitre trois présente les résuhats obtenus et une 
discussion de ces résultats. Nous avons adopté cette combmaison des résultats et de la 
discussion puisqu'elle permet de comprendre les résultats eux-mêmes mais aussi les 
relations qui existent entre les différentes sections du chapitre. Le chapitre quatre est une 
discussion qui porte uniquement sur les méthodes expérimentales puisque les résultats 
sont analysés dans le chapitre précédent. 
Chapitre 2 
REVUE DE LA L ~ E R A T U R E  
Ce chapitre a pour objet de faire la iumière sur ce qui s'est fan jusqu'à maintenant par les 
chercheurs partout a travers le monde. Agathe Simard a fait une très bonne rwue de la 
littérature en ce qui concerne le procédé de fabrication des aciers gaivanisés et gahranisés 
et alliés (Sirnard, 93). Ce chapitre est divisé en quatre sections principales: effets du 
substrat, du bain et la température de recuit sur la réaction d'alliage, la cinétique de 
formation des composés Fe-Zn, effets de la microstructure sur la formabilité et cMEaction 
des rayons X. 
1.2 DESCRIPTION DE LA MICROSTRUCTURE DES ÉCBANTLLLONS 
GALVANISÉS ET DES REVÊTEMENTS COMPLÈTEMENT ALLIÉS . 
Le procédé de gaivanisation en continu est très utilisé dans l'industrie à cause de ses 
faibles coûts de production et de sa simplicité (apparente). Pour éviter la formation de 
composés mtermétalliques sur les échantillons galvanisés, les producteurs utilisent des 
bams de Zn qui contiennent une faible quantité d'al& (approximativement 0.18% 
poids). Cette addition change la cinétique de formation des intermétalliques Fe-Zn 
puisqu'ii y a formation d'une couche mhibitrice Fe2A15 d'une épaisseur de 4 0 0  nril La 
microstructure d'un revêtement galvanisé est donc une couche inhiitrice de Fe2& 
adjacente au substrat et le zinc pur (q) au dessus. 
Les échantillons galvanisés et alliés ont une microstructure complètement différente. Le 
cycle thermique qu'ont subi ces échantillons a transformé le zinc pur en phases 
intemétalliques Fe-Zn. Les mécanismes de destruction de la couche mhibitrice sont 
eqliqués uo peu plus loin dans ce chapitre. Il y a interdinusion du fer et du zinc pour 
former ces intermétaIIiques. Le tableau 1.1 donne la composition et le réseau cristallin 
des phases mtermétaIIiques (Burton et Perrot, 92). 
Tableau 1.1 : Composition des intermétalliques Fe-%. 
Phase Composition, %pds Zn Réseau cristallin 
Cubique centré 
Cubique à faces centrées 
Hexagonal 
Monoclinique 
La microstructure typique correspond a celle que l'on retrouve à l'équilibre (figure 1.1) : 
r qui se trouve directement au-dessus du substrat (il n'y a plus de couche mhibitrice) 
suivi de 6 ,  et i à la d a c e .  Ii y a cependant une incertitude pour ce qui est de la phase 
qui se trouve entre r et 61. Ghoniem et al (1972) ont proposé un diagramme d'équiliire 
présentant deux morphologie différentes de la phase 61. La phase riche en fer est 
nommée 6i, et présente une morphologie compacte. L'autre phase s'appel 6, et présente 
une morphologie palissade. Cependant, Bastin et al (1976) ont montré qu'il s'agissait 
d'une seule phase et qu'il n'y avait pas de gradient de concentration abrupte entre ces 
deux morphologies. Ils ont tout de même admis qu'il y a une différence de rnolphologie 
entre la phase SI riche en fer et pawre en fer. li y a une cLSérence de microdureté entre 
celles-ci mais il n'est pas possible d'expliquer ceci par la texture puisqu'eile est la même 
pour les deux morphologies. 
Lm et a1 ( 1995) ont observés qu'au dibut de l'aniage, cette région était biphasée 6,+r,. 
En poursuivant le recuit, cette région dwint monophasée T l .  Selon Adachi et ai (1995)' 
SI monophasé est en contact avec r au début de l'alliage et se transforme en Ti avec le 
temps alors de Marder et al (1995) considère qu'il n'y a pas de couches qui cont ie~ent  
dert .  
Figure 1.1 : Microstructure typique d'un acier galvanisé et allié. 
- -- -- 
Fa Zn 
Figure 1.2 : Diagramme d'équilibre binaire Fe-Zn (Burton et al, 92). 
Ii y a eu beaucoup de travaux qui ont été réalisés sur la cinétique de formation des 
mtermetaniques Fe-Zn dans le bain de galvanisation et lors du remit. Il serait mipossible 
de citer tous les auteurs qui ont discuté de ce sujet. Ii ne sera question que des 
mécanismes proposés qui semblent les phs  intéressants à l'auteur. Les trois sous- 
sections de ce chapitre sont les parties du procédé les pius importantes dans la 
compréhension des mécanismes de croissance des phases intermétalliques Fe-Zn. 
13.1 Bain de zinc sans dnminium. 
. * 
Lorsqu'il n'y a pas d'ahimmnun dans le bain, le zinc attaque l'acier très rapidement pour 
former des composes mtemétalliques FaZn. La structure est composée de couches 
successives qui correspondent à ceiles que l'on retrouve à I'équiliire. Tel que le montre 
le diagramme d'équilire figure 1.2 c'est une fois de plus les phases riches en fer qui sont 
directement sur le fer soit r, 6 et 5 (Horstmann, 78). Pour des températures de bah qui 
vont jusqu'à 490°C' il y a formation de couches denses qui adhèrent bien au substrat. 
Dans ces conditions, la phase 6,, a une structure palissade. Cependant, pour des 
températures supérieures entre 490°C et 530°C' il n'y a qu'un mince film de 6, compact 
et la phase < n'est pas présente même si cette phase est stable au niveau 
thermodynamique jusqu'a 530°C. Selon Horstmann (1954), il y aurait formation de 
couches (loose) non adhérentes à ces températures, ce qui empêcherait la formation de la 
couche < qui préserve la phase 6i. Puisque la phase < n'est pas présente, I'équiliibre entre 
la phase 6, et le zinc liquide est modifié et les contraintes présentes dans la phase 6i ne 
sont pius absorbées ce qui fait que le rwêtement se brise et se détache (Hershman, 1967 ; 
Horstmann et al, 1970 ; Peters et al, 1971). Hershman (1967) a observé pour une gamme 
de températures de 490 a 5 1 5°C une mince couche de r sous le &. 
Le premier composé à se former est & et par la suite 61 (Cameron et al, 1959). En 
prolongeant le temps de galvanisation, la phase r apparaît. Il y a phisieurs auteurs qui 
ont mewé des vitesses de croissance des différentes phases ainsi que de la totalité du 
revêtement. Il est possible d'utiliser une loi de croissance exponentielie pour représenter 
la vitesse de croissance des couches mtermétalliques : 
où d est l'épaisseur de la couche, t le temps d'immersion et c une valeur de croissance qui 
caractérise la vitesse de croissance. L'exposant n est la mesure de la variation de la 
croissance en fonction du temps. Si n = 0.5, il s'agit de la loi de croissance parabolique 
qui est généralement observée lors de croissance contrôlée par diffusion. 
Les valeurs obtenues pour les différentes phases mtemétalliques sont : 6 ,  (n = 0.5-0.68)' 
< (n = 0.16-0.42) et r (n = 0.1-0.5) (Guttmann et al, 1995). Comme nous pouvons le 
constater, la phase 6, a un taux de croissance plus grand que les deux autres phases et 
celle-ci croît dans les deux directions au détriment des phases 5 et T. 
Comme le fait remarquer Horstmann (1978), ü y a une grande quantité de zinc qui réagit 
avec peu de fer et 4 le ~ s t è m e  était à l'équiliire, 1 n'y aurait qu'un mélange de crinal de 
6 et de zinc liquide saturé en fer. Il y a plusieurs mécanismes qui peuvent expliquer les 
contradictions entre les observations des différents auteurs. Horsema~ (1978) propose 
cmq mécanismes où l'apparition des phases se fait en tendant vers l'équiliire. Pour sa 
part' Gu~unmano (1994) montre que les enthalpies de formation (AH) et que l'enthalpie 
hire (AG) sont très proches et qu'une petite perturbation du systéme entrame une 
modification dans la germination et la croissance des phases Fe-% (tableau 1.2). 
Tableau 1 3  : Caractéristiques des composés Fe-Zn (Guttmann, 1994). 
1.3.2 Bain de zinc contenant de l'aluminium. 
' Phase 
1.3.2.1 Formation et bris de la couche inhibitrice Fe2A.i~. 
L'diimmium e a  ajouté au bain de galvanisation a h  d'mhier la formation de composés 
intermétalliques Fe-Zn. Dans le cas des aciers galvanises, cela est important puisque ces 
phases sont fiagiles et détériorent les propriétés de mise en forme de ces aciers. Dans le 
cas des aciers galvanisés et alliés, l'ajout d'alirminiiim a pour but de retarder l'alliage Fe- 
Zn jusqu'au recuit afin de contrôler toutes les étapes de l'alliage. Plusieurs auteurs ont 
étudié les mécanismes qui empêchent la formation des mtennétalliques par I'alummium. 
Haughton (1952) a déterminé que l'aluminiiim diffuse du zinc liquide à l'intérieur de 
l'acier pour former une couche de Fe&. Cette couche protectrice se forme pour des 
niveaux d'aiummnim entre 0.10 et 0.20%. Il est possible d'augmenter l'épaisseur de 
cette couche, et donc son effet protecteur, en augmentant le niveau d'Al dans le bah. Le 
. . mécanisme de formation proposé pour la phase F e a 5  est par une diffusion d' ' 



















































augmentation du rapport Fe/A dans le zinc liquide. Cette condition serait favorable à 
une croissance rapide de régions très alliées (ZAL) qui détruirait la continuité de la 
couche protectrice en fissurant celle-ci, ce qui exposerait la surface de l'acier à l'attaque 
par le zinc Liquide. 
La croissance des mtermétalliques Fe-Zn est aussi fonction du type d'acier utilisé. 
Horstmann (1964) a observé que l'alliage se fait plus lentement sur les aciers 
effervescents que sur un acier calmé où les éléments d'alliages spécialement le C sont 
répartis uniformément sur toute la d a c e .  Comme mécanisme de destruction, ü a 
proposé que la couche initiale de Fe2N5 se transforme en un composé ternaire Fe-Al-Zn 
qui se aansforme par la suite en composé FeZn. Selon Borzillo et ai ( 1969), le rapport 
M e  du bain de galvanisation joue un rôle très important sur la vitesse de croissance de 
la couche riche en Al comme le montre le tableau 1.3. Il prétend que les phases riches en 
Al sont composées de 1) couche mince de Fe& et 2) nodules de phase ternaire. La 
taille et la fréquence de ces nodules augmente avec la température, le temps d'immersion 
et le niveau de fer. Ces nodules continuent de croAae et codescent pour former une 
couche peu adhérente qui décolle et se retrouve dans le bam. 
Tableau 1.3 : Coefficient de croissance de la couche riche en aluminum (gz/m%ec) 
( B o d o  et al, 69). 
Composition du bain, % poids 
Temp. du bain O C  Niveau de Fe mterm Bas niveau de fer 
0,20% Al 0.20% Al 0.30% Al 
0.01 1 à 0.0 15% Fe 0.002 à 0.007% Fe 0.004 à 0.006% Fe 
430 37.2 X 104 2.0 x lo4 6.3 X  IO-^ 
450 47.6 X 104 8.4 X loJ 1.2 x lo4 
470 216.1 X 10' 56.3 X lo4 9.6 X l o 4  
La plupart des auteurs sont d'accord pour dire que l'augmentation du niveau d'ahiminnim 
dans le bah augmente le temps d'inhibition. Cependant, il y a un désaccord sur la nature 
du revêtement et les mécanismes de fomtion et de destruction de celui-ci. Ghumsn et ai 
(1971) proposent un modèle qui ressemble à celui d'Horstmann mais selon hll, la première 
couche à se former n'est pas Fe& mais un composé Fe-Al-Zn ayant la composition 10- 
14Yi 22-2S%Fe et 60-65%Zn. Cette couche primaire se transforme avec un temps 
d'immersion plus long en une autre couche FeAl-Zn moins compacte de composition 24- 
30%A1, 33-36%Fe et 34-40%Zn. En prolongeant encore le temps d'immersion dans le 
bain, cette couche secondaire s'enrichit en Al et la morphologie de cette couche 
ressemble à cene du Fe&. 
L'état de surface de l'acier joue aussi un rôle sur la formation de la couche mhbitrice. En 
effet, I'aliiminium est très réactif avec I'oxygène en particulier et aurait tendance à former 
des oxydes avec l ' o ~ g é n e  présent. Lm et al [1](1995) ont remarqué la présence 
d'oxygène proche de I'hterface acier-revêtement ainsi que la présence d'AL Ils 
supposent qu'il s'agit d'un oxyde d'Al ce qui est en accord avec ce qu'avaient proposés 
FeUner et al (1982). De plus, ils ont obtenu des clichés de =action des électrons qui 
montrent que la couche mhibitnce n'est pas un composé binaire Fe-Ai, Fe-Zn ou Zn-Al 
connu pour les substrats ELC. 
Urednicek et a1 (1973) et Yamaguchi et a1 (1979), ont proposé un modèle basé sur un 
« chemin de diffusion » (diffusion path) isotherme qui peut devenir instable dû à 
l'existence d'un degré de liberté supplémentaire qui provient de I'alumniiilm Ceci rend le 
fiont de réaction instable et par conséquent non plan. La cause de ces instabilités serait 
selon I'auteur, une déplétion en Al à I'mterface liquidelsolide qui provient de la fonnation 
de la couche Fe2Als immédiatement suivi par la phase FeA13. Cette déplétion change le 
chemin de diffusion de l'équili'bre à un chemin hors équiliibre ce qui permet l'apparition 
des phases et r et par la suite, C. La réaction Zn+Fe2AlS(Zn) + 6, est favorisée afin 
de diminuer l'énergie hiire du systéme. 
Enfin, Guttmann et al  ( 1995) prétendent que la couche Bihiiitrice est composé de Fe& 
sursaturée en Zn. Cette couche serait composée en réalité d'une couche mféreure 
(grains équiaxes de 60 nm) et d'une couche supérieure (grains pancake u de 300-600 
nm). Le mécanisme de destruction correspond à celui de Hisamatsu (1989) où le zinc 
pénètre dans la couche mhiiitnce par les joints de grains et réagit par la suite avec l'acier 
d'une façon très violente (zone alliée localement, ZAL). Contrairement à Urednicek 
(1973), la cause de I'mstabilité est un eflfichissement en Zn dans la phase Fe& et à 
i'interfiace nibstrat/Fe&. De phs, il n'a pas observé la réduction des oxydes par 
l ' a l e  dans une période de temps raisonnable ce qui invalide le mécanisme 
d'oxydation. 
13.2.2 Formation des intermétalliques Fe-Zn dans le bain contenant de 
l'aluminium. 
Il a été démontré dans la section précédente que l'mhibition n'est que transitoire. Si la 
tôle est immergée pendant une période de temps sufhante, il y a bris de la couche 
inhibitrice et attaque de l'acier par le zinc liquide. Tel que mentionné dans la section de la 
formation et destruction de la couche Fe-Al, il y a plusieurs mécanismes de bris de 
. . l'mhibition qui sont fonction du niveau d'ahunmnun dans le bain, la température du bain 
et la nature du substrat- 
1.3.2.2.1 Bain contenant O.l2?40Ai et moins. 
Ghuman et al (1971) ont observé les mêmes structures T, 6, et 6 pour un temps 
d'immersion de 3 sec. pour un bain contenant 0.10% Al amsi que Haughton (1953) pour 
un bam contenant 0.05YoAl. Ce dernier a remarqué que pour un bain contenant O. 10YoAl 
(sous-saturé en fer), il y a peu d'intemétailiques à I'exception de quelques ZAL et de 
cristaux angulaires qui se forment à la surface de la couche inhibitrice. Cependant, 
lorsque le bain est saturé en fer, la totalité du rwêtement est alliée. Pour des 
concentrations de 0.03 à 0.06?4A, Yamaguchi et a1 (1979) n'ont pas observé la couche 
Fe&. Ils utilisent le principe des chemins de &sion proposé par Urednicek et al 
(1973) illustré à la figure 1.3. Le chemin qu'ils proposent avec une augmentation du 
temps d'immersion est (4-2)+(4-3)+(4-2)+(5- 1)+(5-2)+(5-3) ce qui implique qu'il 
n'y a pas de formation de la couche mhibitrice Fe&. Les microstructures associées aux 
chemins parcourus sont présentées a la figure 1.4. 
Figure 1.3 : Diagramme ternaire Fe-Zn41 sur lequel sont illustrées les courbes de 
transformations (Yamaguchi, 79). 
Figure 1.4 : Micros~ctures dont la numérotation correspond à celles des différents 
chemins de dinusion présentés à la figure 1.3 (Yamaguchi, 79). 
. . 
Pour des températures mférieures a 485°C et des niveaux d'ahimmnim dans le bain entre 
0.03 et 0. 10%' Horstmann ( 1978) a observé que le premier composé à se fonner est une 
mince couche de 61. Celle-ci ne croit pas au cours de la réaction mais se brise localement 
ce qui permet la croissance de la phase c. Ces cristaux de < coalescent et forment la 
couche dense des composés Fe-Zn qui consiste en 6i avec au-dessus. Il a montré que 
l'effet d'inhibition et de la microstructure qui en résulte est fonction du niveau 
d ' m  
. . dans le bam et de la température du bah (figure 1.5). Ceci est en accord 
avec les résultats obtenus par Kiusalaas et ai (1989). Ils disent qu'a n'y a pas d'effet 
d'inhibition et que les phases 6, et Fe& se fonnent simultanément pour un bain de 
o. 12% Al. 
Les deux mécanismes primaires de formation des mtennétalliques Fe-Zn seraient la 
formation de < colonaire et les ZAL (Inagaki et ai, 1992). lis n'ont pas observé de 
composés intermétalliques F e 4  pour des baÎns contenant de 0.04 a 0 . 1 2 W  De plus, 
l'apparition des ZAL diminue en augmentant le niveau d'aluminium et en diminuant la 
température du bain de zinc liquide. La structure des ZAL serait r en contact avec 
l'acier, 61 et 6. 
Guttmann (1994) a remarque qu'il y avait une couche mhibitrice qui se formait pour des 
niveaux d'aluminium aussi bas que 0.05% Al ce qui implique que la formation d'une 
couche inhiiitrice métastable se faisait très rapidement. Ceci s'explique par le fait qu'il y 
a une plus grande afEinité du fer pour l'aliiminium. Selon l'auteur : 
- un faible niveau d ' a l u .  pourrait accélérer la réaction Fe-Zn à cause de 
l'interface métastable qui serait déstabilisée par l'ahiminnim, ce qui permettrait aux 
intemétalliques Fe-Zn de croître 
- l'effet d'inhiiition apparaît pour des niveaux phs bas que 0 . 1 2 W  ce qui indiquerait 
une mversion de la compétition entre Fe-Ai et Fe-Zn 
- la concentration critique d'aluminium pour une période d'incubation nulle augmente 
avec la température 
O 15 5 0 0  25 50 O 25 50 
Ouration of dipping, sec 
Figure 1.5 : Structures des couches intermétalliques Fe-Zn en fonction du temps, 
du niveau d'aluminium et de la température du bain. 
1.3.2.2.2 Bain contenant plus de 0.12% d'aluminium. 
Les travaux de Ghiiman et a1 (197 1) pour un bain contenant 0.25% Al à 450°C montrent 
qu'il y a formation de la structure a I'mterface et la phase pour un temps d'immersion 
de 3 sec. Le composé qui inhibe la réaction selon ces auteurs serait un composé ternaire 
Fe-Al-Zn (non pas Fe&) tel que décrit dans la section 1.3.2.1. Haughton (1953) a 
observé que la croissance des couches intemétalliques dans un bain contenant 0.20YaAl 
était similaire à celle d'un bain de O. 10YoAl (section précédente). Les ZAL ont tendance 
à apparaître aux joints de grain de l'acier. La fiequence des ZAL est plus faible avec des 
niveaux d'da plus élevés. Lorsqu'il y a des ZAL, celles-ci sont plus profondes 
dans l'acier et couvrent une plus petite nirface qu'à O.lO%Al. Dans le cas des bains 
saturés en fer, les attaques semblaient plus superficielles. 
L'équilibre entre le Fe& et le zinc liquide se produit dans les environs de 0.10 à 4.0YoAI 
(Horstmann, 1978). Une structure conhue de cristaux a needle-shaped )) se forme à la 
d a c e  mais lorsque la couche FezAi5 est plus épaisse, elle a tendance à se briser 
localement et il y a formation de ZAL, particulièrement si le niveau d'alummnim est plus 
élevé et que le temps d'immersion est p h s  long. De plus, des résidus de Fe2& peuvent 
être observés entre les ZAL. Avec un temps d'immersion encore plus long, les ZAL 
croissent jusqu'à ce qu'elles cowrent toute la d a c e  de l'acier. Par la d e ,  la 
microstructure consiste en une mince phase de T, 61 et (; en surface. 
Selon Yamaguchi et al (1979)' l'équili'bre entre Fe& et le zinc liquide se produit à 
O.l20/aAl dans le bain (figure 1.3). Ils ont proposé deux chemins dans la gamme de 
composition 0.10 à 0.15W et de O. 15 à 0.30YoAl. La morphologie de l'alliage change 
dans le premier cas de la façon suivante : (2-2)+(3-2)+(4-2)+(5-1)+(5-2). JI y a 
formation d'une couche de Fe2Ai5 suivie d'une déplétion d'aliiminnim à l'interface du 
liquide. Dans le deuxième cas, la morphologie change de ( 1 )+2- 1)+3- 1)-t(4- 1)+(5- 
1). Les auteurs donnent la même raison pour le changement des chemins de difision soit 
une déplétion d'aluminium a l'interface liquide Fe&. 
Nishimoto et al (1986) ont observé trois types de morphologie qui se développaient lors 
de la galvanisation. Il s'agit des ZAL (typa 1), structure granulaire fine (type2) et une 
structure pillar-lüte N (type-3). En utilisant la technique MBssbauer, ils ont idenaé les 
phases présentes dans chaque type de morphologies: < et 61 qui contiennent de 
. . 
l'aluminium pour le typa 1 et le type 3 alors qu'il s'agit de SI qui contient de I'ahunmnim 
pou. le type-2. Ils ont proposé un mécanisme de formation des ZAL. Ils croient que 
l'activité aux jomts de grain est plus grande qu'a l'mtérieur des grains. La déplétion 
d' ahunmm . . se fera donc préférentiellement aux jomts de grain. Cette déplétion favorise 
la formation de la phase 6 ,  et le germe pénètre rapidement au travers de la phase Fe2A.l~. 
Par la suite, la phase 5 croit rapidement dors que les germes 6 ,  commencent a se former 
à l'mtérieur des grains. La dernière étape consiste en la coalescence des différentes ZAL. 
Kiusalaas et al (1989) n'ont pas observé de couches continues d'intermétalliques Fe-Zn à 
0.16 et 0.20% Al mais plutôt des cristaux isolés et des ZAL. Le tableau 1.4 résume les 
observations qu'ils ont effectué. Ce qui est étonnant dans ces résultats c'est qu'à 
0 . 1 6 0 / i  il faut 7 secondes pour que l'mhibition so t  complète et 5 secondes à 0.20YA. 
. . Il y a donc une période de a pré-inhibition » qui est fonction du niveau d'ahunmnun où 
il y a formation d'une couche mhi'bitnce et 6 métastable. La cinétique de formation des 
différents types d'mtermétalliques détermine la proportion des phases au début de 
l'alliage. Par la suite, il y a dissolution de la phase 6 métastable et il ne reste plus que la 
phase Fe2A15. Plus les ZAL ont eu le temps de croître, plus il faut de temps pour les 
dissoudre. Le mécanisme proposé pour la formation des ZAL est donc une formation 
rapide de ceux-ci en même temps que le Fe& suivi d'une croissance rapide avant 
d'attemdre le stade de réaction stable. Kiusalaas et al (1989) ont montré que l'hypothèse 
de Nishimoto et al (1986) n'est pas valide puisque les ZAL peuvent être évitées en 
prolongeant le temps d'immersion. En effet, en prolongeant le temps d'immersion, le 
phénomène de déplétion dwrait s'amplifier mais au contraire, il disparaît. 
Tableau 1.4 : Formation des intermétalliques Fe-Zn à la surface de l'acier pour des 
échantillons galvanisés. C= couche continue, I= cristaux isolés ou ZAL, N= pas de 
cristaux. (Kiusalaas, 1989). 
1 Niveau d'alummium (pourcentage poids) I 
Lorsque le composé Fe-Al se forme, la germination de la phase 5 semble se faùe à 
I'hterface liquide solide (Inagaki et al, 1992). En effet, il y a un enrichissement en 
aluminium qui est détecté dans la partie mféneure du cristal <. Les mécanismes 
d'apparition proposés sont soit une transformation locale du composé F e 4  ou des 
inhomogénéités dans la phase Fe-AI. La croissance de la phase serait contrôlée par 
diffusion à l'état solide et avec la progression de la réaction, il y aurait formation des 
composés Si et r. Pour ce qui est de la formation des ZAL, il utilise le modèle proposé 
par Nishimoto et Hisamatsu. 
Le mécanisne de destruction de la couche inhiiitrice proposé par Nishimoto ne décrit pas 
très bien se qui se passe en réalité. Hisamatsu (1 989) a réalisé une expérience ou une 
couche de Fe& de 5 p d'épaisseur était déposé sur l'acier avant d'être immergé dans 
un bain de galvanisation contenant 0.16YaAl. Après une période de 30 minutes, cette 
couche était brisée et iI y avait présence de ZAL. Ces derniers ont observé que le zinc 
diffuse au travers de la couche mhibitrice et forme des ZAL qui détruisent la couche 
hhiiitrice. Guttmann (1994) va phis lom dans le phénomène de diffusion du zinc et/ou 
du fer au travers de la couche inhiiitrice. R y aurait une compétition entre la croissance 
) Temps d'immersion (s) O. 12 1 O. 16 1 0.20 
de la couche mhibiPice et la diBCiision intergranulaire du zinc au travers de celle-ci 
jusqu'à l'acier. Ce Pnc réagit avec l'acier pour fonner des intemétalliques Fe-Zn à 
l'interface Fe2&. Puisque Dh>&c dans la couche Ïnhibiaice, cette dernière fimit 
toujours par être détruite. Ces observations semblent contradictoires avec celles des 
autres auteurs puisque ceux-ci pensent qu'il s'agit d'une dtiplétion en aliuninium qui est la 
cause des instabilités de la couche mhibitrice alors que Guttmann propose comme modèle 
de déstabilisation, la cMhsion du zinc au travers de cette couche. Le fait que les autres 
auteurs aient observé que les ZAL se produisent préférentiellement aux joints de grains de 
l'acier est en accord avec le modèle de diffusion aux jomts de grain du Fe& proposé par 
Guttmann. En effet, ceux-ci ont observé une texture dans la couche mhi'bitrice. Les 
jomts de grains de I'acier ne sont donc pas directement responsables de la fomiation des 
ZAL. Ils favorisent la formation de jomts de grains ayant un grand angle entre les 
différentes colonies de Fe& où la diffusion du zinc est plus rapide. Un autre mécanisme 
de &sion accéléré proposé par Guttmann est la diffusion à l'interface des oxydes et de 
la couche inhibitrice (figure 1.6). 
FCZA 15 grain boundarics in Fc2AtS : orride 
colony : low angle hig h angle precipiiate 
crisralloçr~phic 
orienurion / 1 \ /mndorn interface 
Figure 1.6 : Schéma de la couche F a s  (Guttmann, 94). 
13.3 Effet du substrat sur Ia formation des intermétalliques . 
Les substrats ont une influence miportante dans la formation des couches 
mtermétalliques. Certains types de substrats comme les aciers bas carbone (LC) et les 
aciers rephosphorés (Nishimoto et ai., 1 986 ; Marder et al, 1995) ralentissent la formation 
des phases Fe-& lors du recuit alors que d'autres substrats (IF-Ti IF-Ti) accélèrent 
la formation de ces composés (Guttmann et al, 1995 ; Nishimoto et ai, 1986). Ce sont les 
différents éléments ajoutés lors de l'élaboration de ces aciers qui changent les 
caractéristiques de fomation des intemétalliques. 
1.3.3.1 Niveau de carbone et d'azote dans le  substrat. 
La réactivité des aciers est fonction des éléments d'addition que l'on retrouve dans ceux- 
ci. Parfois, les éléments d'addition changent localement la concentration de carbone et 
d'azote libre. Nishmnoto et al (1986) ont montré que le carbone en sohition solide inhtie 
la formation des ZAL. A la suite du recuit d'un acier, il y a généralement ségrégation du 
carbone aux jomts de grains de l'acier lors du refroidissement. Cette ségrégation semble 
responsable de la diminution de l'énergie libre totale aux joints de grah qui inhibe par la 
suite la formation des ZAL. Shewmon et al (1986) ont de phis observé une diffiision 
accélérée du zinc par les joints de grains de ferrite. Comme on vient de le voir, le 
carbone en solution solide joue un rôle important dans la croissance des phases 
mt emét alliques. 
Smith et a1 (1972) ont remarqué que I'azote libre dans l'acier i&uence la stabilité de la 
couche inhiiitrice. En effet, en étudiant la réaction entre un acier contenant de l'azote 
libre et un acier dénitnué, ils ont observé que la réaction d'alliage se produisait plus 
rapidement sur l'acier dénitnué. L'azote libre joue donc un rôle dYmiiI'biteur. 
1.3.3.2 Addition de Ti dans le substrat. 
Les aciers IF (interstitiai fiee) sont des aciers calmés au titane. Selon NilFhimoto et al 
(1986) et Hisamatsu (l989), le titane rend l'acier plus réactiflors de la gahranisation de la 
tôle et du recuit subséquent et conduit à des zones alliées localement ZAL (outburas). 
Cet effet serait dû aux jomts de grains phis énergétiques puisqu'ik contiennent moins 
d'impuretés comme le carbone et l'azote qui ont précipités sous forme de Tic et TiN. 
Guttma~  et a1 (1995) ont étudie l'effet du Ti en excès avec des températures de rosée 
différentes afin de d é t e d e r  l'effet de l'état d'oxydation de d a c e  sur la formation des 
ZAL mais puisqu'il n'y a pas de signe d'oxydation majeure impliquant le Ti, il s'agit d'un 
autre mécanisme. 
1.3.3.3 Addition de Nb dans le substrat. 
L'addition de niobium réduit l'mhibition du carbone en solution par une précipitation de 
carbure de niobium. La microstructure des revêtements est principalement constituée de 
ZAL et d'une structure granulaire fine Nishimoto et al ( 1986) et Guttmann et a1 ( 1  995). 
1.3.3.4 Autres éléments d'addition. 
Les éléments comme (Mn, Si, Al, P) ont tendance à s'accumuler à la d a c e  de l'acier en 
fonction du potentiel oxydant de l'atmosphère du four (Guttmann et ai, 1995). Toujours 
selon Guttmmn, une addition de O. 1 % P inhi'be la formation des ZAL. L'effet du P peut 
être expliqué par une protection des jomts de grains du Fe& ou de ceux du substrat ou 
les deux Des ZAL ont été observés par Maschek et al (1995) mais le nombre des ZAL 
diminue en augmentant la température de recuit C o 5  et al (1995). Selon tous les 
auteurs, le P retarde l'apparition des phases mtermétalliques FeZn dans le bain de 
galvanisation et lors du recuit. Lin et al [2](1995) ont observé que la phase qui se 
trouvait directement sur l'acier était la phase TI et non la phase r tel qu'observé pour les 
substrats IF. La ségrégation du P favorise la germination de TI et non T. Cette phase TI 
ofEe une meilleure résistance au cisaillement mais pour des échantillons ayant le même 
niveau de fer dans le revêtement que des échantillons IF, ceci devient un inconvénient 
puisqu'il y a formation d'une phase 61 plus riche en fer et donc plus &agile. Toujours 
selon ces auteurs, les jomts de grains du fer ont une influence mineure dans l'effet 
mhi'biteur du P. Selon Toki et a1 ( LW4) et van Kesveld et a1 ( 1995 ), la pénétration du Zn 
par les joints de grains du fer est limitée par l'effet combiné de la précipitation du TiFeP 
et des atomes interstitiels. 
Le silicium retarde la formation des intemétalliques Fe-& en empêchant le zinc de 
pénétrer aux joints de grains (Hirose et al, 1980 ; Abe et al, 1985). De phs, le Si est a 
l'origine d'une microstmcture basaltique, effet Sandeh (Nishirnoto et al, 1986 ; Foct et 
al, 1994). 
1.3.4 Formation des intermétalliques Fe-Zn lors du recuit 
Les aciers galvanisés et alliés sont des aciers qui ont été galvanisés et qui subissent un 
recuit dans un four afin d'obtenir un revêtement allié ayant les différentes couches 
. . mtermétalliques Fe-Zn. La section précédente nous a montré que le niveau d'a- 
dans le bam et le type de substrat jouent un très grand rôle sur les mécanismes de 
croissance et la vitesse de croissance des différent es phases intermétalliques Fe-Zn. 
Avant d'aborder les aciers galvanisés et alliés produits en continu, il est important de 
discuter des travaux de Onishi (1974). Ils ont étudié le couple de diffusion Fe-Zn pour 
des échantillons électrogaivanisés et recuits par la suite. Les recuits étaient effectués à 
des températures mferieures au point de fusion du zinc (300, 380 et 410°C). Le 
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1.7 : Mouvement des interfaces des différentes phases à 300°C (Onishi, 
Ce que cette figure nous rkèle c'est que la première phase à se former est 5. M n  de 
mesurer le déplacement de I'mterface et I'effet Kirkenda les auteurs ont utilisé un 
marqueur de molybdène. L'mteiface 6-211 se déplace vers la d a c e  du revêtement 
beaucoup plus rapidement que I'mterface <-Fe et la vitesse de croissance est parabolique. 
Par la suite, la phase 61 palissade apparaÎt et le mouvement des interfaces est semblable à 
cehi de 5. Il faut noter que la phase 61 croit plus rapidement que la phase 5 ce qui fait 
que cette dernière est consommée par 6*. Suite à l'apparition de la phase T, la 
croissance de la phase 6, est très rapide. Le mouvement de i'interface IYacier se fait dans 
la direction de l'acier. Les dernières phases à apparaîae sont TI et une autre structure 6,  
compacte. Les taux de croissance pour l'ensemble des phases qui constituent le 
revêtement et pour les phases mdividuelles sont : 0.43 (revêtement), 0.49 (6,)' 0.36 ( j )  et 
0.23 (r). 
Faderl et a1 (1992) ont réalisé le même type d'expérience pour des aciers bas carbone 
(LC) et IF à des températures de recuit de 390 et 440°C. L'augmentation du niveau de 
fer dans le revêtement concorde très bien avec le modèle exponentiel. La vitesse d'alliage 
est un peu phs rapide pour l'échantillon IF que LC dû à une plus grande réactivité du 
substrat IF. Due à la grande vitesse de réaction, le zinc n'a pas le temps de devenir 
liquide avant que l'alliage soit complet et il s'agit donc d'un couple de diffusion 
solide/solide. La croissance est homogène sur toute la surface au niveau micro et 
macroscopique. De plus, il n'a pas de ZAL. La particularité de ces essais est qu'il n'y a 
pas de couche inhibitrice à l'mterface acierUn pour les échantillons électrogaivanisés. 
Ceci démontre que I'aliiminIum joue un rôle important sur la germination et la croissance 
des phases lors du recuit d'un acier galvanisé dans un bain contenant de l'aluminiiim. En 
effet, les ZAL sont généralement obsetvées lors de la croissance des phases 
intexmétalliques Fe-Zn lorsque les échantillons sont préparés dans un bain de 
galvanisation en continu. Puisque ce type de morphologie n'est pas retrouvé lors de la 
croissance des phases mtemétalliques provenant d'un échantillon électrogalvanisé qui ne 
contient pas d'du- le mécanisme de croissance des phases dot être complètement 
différent. Une autre différence fondamentale entre les essais présentés ci-haut et les 
échantillons galvanisés et alliés en continu est que dans le premier cas, la réaction se fait à 
l'état solide alors que la réaction dans le second cas se fait à l'état liquide. Les 
coefficients de diffusion sont complètement differents ainsi que le type de croissance des 
couches mtemétalliques. 
Les premiers aciers qui ont été étudiés pour les aciers galvanisés et alliés sont les aciers 
calmés à l'a- . . et effervescents. Smith et a1 ( 1972) ont étudié l'effet du substrat, le 
niveau d'aliiminium dans le bain (0.13%' 0.15%, 0.16%' 0.17%Al), le temps (1 à 100 s) 
et la température de recuit (450 à 650°C) ski que l'épaisseur du revêtement sur la 
cinétique de formation de l'alliage. Les recuits étaient réalisés dans un bain de sel fondu à 
460°C. Une augmentation du niveau d'alumbhm, une diminution de la température de 
recuit, un revêtement phis épais et une température d'immersion élevée lors de la 
galvanisation ralentissent la formation d'un revêtement moyennement allié (dès que la 
* - 
phase q a disparu). Pour des niveaux d ' a m  de 0.13% et 0.16%, le temps 
nécessaire pour obtenir un revêtement moyennement ailié se comporte d'une façon 
monotone mais il y a une discontmuité pour des niveaux supérieurs ou égaux à 0.1 6%Al 
comme le montre la figure 1.8. 
Figure 1.8 : Effet du niveau d'aluminium sur le temps pour obtenir un revêtement 
moyennement recuit ; épaisseur des revêtements 22.9-25.4 pm (Smith, 1972). 
Cette discontinuité se produit à environ 510°C, ce qui correspond au pomt péritectique 
de la phase (;. La phase < n'étant plus stable à cette température, la cinétique de 
formation des intermétalliques est complètement modifiée. A phis basse température, la 
phase se fonne en premier alors qu'a haute température, c'est 6,. Par conséquent, il 
faut phis de temps pour allier le revêtement. La raison pour laquelie ces discontmuités ne 
sont pas observées pour des failes niveaux d'aluminium est qu'à basse température de 
recuit, les échantillons produits pour des bains contenant < O. 15YaAl contiennent phis de 
cristaux de la phase 61. La plus faible concentration de cristaux de 5 et les temps de 
recuit phs courts font en sorte qu'il n'est pas possible de voir ces discontinuités pour de 
failes teneurs en aluninium 
Cependant, Mercer (1 992) n'a pas observé ces discontinuités pour des aciers : AK, LCP 
et IF-Ti. Il a observé qu'une augmentation de la température d'alliage, augmente la 
vitesse de réaction. De plus, la vitesse de croissance sur ces aciers augmente de la façon 
suivante : LCP, AK et IF-Ti (les différences sont expliquées par Nishllnoto et al, 1986). 
La séquence de formation des phases intemétalliques est l'apparition initiale de la phase 
c. Par la suite, des ZAL consihées de 61 croissent et coalescent pour former une couche 
continue de 6i avec < au-dessus. Lorsque la phase 61 est continue, la phase ï se forme à 
1' mterface acied6 ,. 
La formation de l'alliage est expliquée par la croissance, lors du recuit, des germes qui 
apparaissent lors de la galvanisation (hagaki et ai, 1992). Le processus serait une 
formation de 5 basaltique pour une température infërieure à 490°C suMe par l'apparition 
des ZAL qui génère les phases T, 61 et < (ces phases sont toutes comprises dans les ZAL 
et la phase r apparaÎt dès le début contrairement à ce qu'a observé Mercer, 1992). A 
plus haute température la phase 5 est inhibée. La croissance de la phase r est beaucoup 
plus rapide sur un substrat de IF-Ti que dans le cas d'un acier AK Ceci s'explique par le 
fait que la germination des ZAL se fait plus rapidement sur les aciers IF-Ti. 
Dans le cas des aciers galvanisés et alliés, l'alliage du revêtement se ferait par diffusion du 
fer à travers la couche Fe41 (Isobe, 1992). Ce fer réagirait avec le zinc pour former la 
phase 6, qui dissolverait la couche Fe-AI. Les premières phases à apparaître seraient à 
460°C la phase L; et à 490°C 61. Ces observations n'expliquent pas la présence des ZAL 
et sont contraires à tout ce qui se trowe dans la littérature quant aux coefficients de 
&sion entre le fer et le zinc à travers la couche Fe-Al (Guttmann, 1994). 
Jordan et al (1994) ont étudié la croissance des phases sur un substrat IF-Ti avec des 
. . 
niveaux d'a- dans le bain de O. 10 et 0.15% et saturé en fer. Ils n'ont pas observé 
la formation de ZAL pour un niveau d ' a u  . . de 0.10% Al mais par contre, iIs ont 
noté la présence de cratères dans certaines régions. Les auteurs n'étaient pas en 
mesure de proposer un modèle pour la foxmation de ces cratères. A 0.15% Al, les ZAL 
font leur apparition. Le mécanisme expliquant la croissance non uniforme des 
htermétalliques Fe-& est basé sur les mstabilités à l'interface Fe-Ai causées par les 
impuretés dans le bain ou dans l'acier. La première phase à apparaÎtre serait 61 à 
l'mterface acier/rwhement. Les ZAL peuvent aussi se former et entraîner La croissance 
rapide de la phase 6i et T. La phase se formerait lors du refkoidissement. Le modèle de 
développement est présenté à la figure 1.9. Comme le montre la figure 1.9, en 
poursuivant le recuit, la phase 61 croît par difision du fer et la phase < qui s'était formée 
au début se trançfome en 61 par un fiont de diffusion qui se poursuit jusqu'à la &ce 
du revêtement. Lors de la croissance de la phase la phase r se forme a l'mtenace 
acier/6]. Cette dernière cesse de croître lorsqu'elle attemt une épaisseur de = 1 pm La 
phase 5 est poussée jusqu'à la d a c e  de l'acier et la phase 61 s'enrichit en fer. Lorsque 
la phase 61 attemt la d a c e  du revêtement, la phase r se remet à croître au dépend de la 
phase 6, .  C'est à partir de ce moment que la croissance se fait par dif][iision plane solide- 
solide. Ils ont observé qu'après un afliage complet du rwêtement, il y a formation de 
fissures dans la phase 61 selon I'axe colonaire. Ces travaux montrent des phénomènes 
très mtéressants mais il ne s'agit pas d'échantillons galvanisés et alliés en continu. Les 
échantillons étudiés ont été galvanisés puis solidifiés. Le recuit s'est effectué dans un 
microscope environnemental ce qui implique que le zinc état solide lors de la montée en 
température. Ceci ne correspond pas aux conditions observées lors de la production 
d'échantillons galvanisés et f i é s  ou le zinc est encore à I'état liquide lorsque le recuit 
commence. 
Figure 1.9 : Schéma de la variation de la morphologie des aciers galvanisés et Plliés 
avec tr < t t  < t2 < t < t < k (Jordan et al, 1994). 
Certains auteurs ont utilisé une technique de caractérisation très puissante qui est la 
microscopie électronique en transmission (MET) pour étudier l'évolution des phases lors 
du recuit. Adachi et ai (1995) ont étudié des échantillons galvanisés et alliés pour des 
substrats de Ti et un bain de zinc contenant 0.10% Al L'kvohition de la microstructure 
cornespond a celle observée par Inagaki et a1 (1992). Selon les auteurs, la formation des 
ZAL est reliée a la dépendance de coefficient d'mterdiffusion FeIZn en fonction de 
l'orientation des grains du substrat. De phs, lorsqu'ü y a pius de 11% de fer dans le 
revêtement, la phase TI se forme à I'mterface r/&. Ce qui est le phis mtéressant de leur 
étude est le mécanisme de croissance de la phase T. A I'aide du MET, ils ont remarqué la 
présence de u rebord D (ledges) à I'interface T/a-Fe. Ces rebords montrent que la 
croissance de la phase r est latérale (croissance 2D) (figure 1.10). C'est un des 
I que l'interface a-Fer ou a-FdZn influence la diffusion a-Fe/%. fàcteurs qui explique 
Figure 1.10 : Schéma de la croissance latérale de la phase ï (Adachi, 1995). 
La phase ï est partiellement cohérente avec les grains du fer. La croissance de la phase l- 
est plus rapide aux joints de grains de a-Fe et peut s'expliquer par un mécanisme de 
collecteur/donneur ou par une balance d'énergie entre les joints de grains du fer et 
l'interface TEe. Au contraire, la croissance de la phase r est plus lente aux joints de 
grains de la phase r . Ceci serait ataibuable à une balance d'énergie entre les joints de 
grains de T et I'interface a-Fer .  
Simard (1993) a proposé un modèle d'évolution xnicrostnicturale (figure 1.1 1). Ce 
modèle se compose de cinq étapes. La première consiste en la formation lors de la 
galvanisation de germes Fe-Zn en même temps que la couche mhibitnce Fefi5. Les 
cristaux basaltiques de < croissent rapidement pendant cette période. Pendant la 
deuxième étape, le film de Fe& recouvre entièrement la surface du substrat et les 
cristaux de C, cessent de croitre. La déstabilisation de La couche inhibance due à une 
déplétion d'ahunmnun 
. . 
et un régime hors équilibre entre 5 et Fe& constitue la troisième 
étape. C'ea l'apparition de petits cristaux de & qui serait responsable de la destruction 
de la couche inhibitrice. La quatrième étape est la réaction rapide entre le fer et le zinc. 
Les grains de j basaltiques sont repoussés vers la d a c e  et il y a formation d'une couche 
compacte d'mteméta.lliques Fe-Zn. La cmquième étape est lorsqu'il n'y a plus de zinc 
Lire à la d a c e .  Ii y a donc expansion rapide des phases 6 ,  et T. 
Figure 1.1 1 : Modelisation de la séquence de réaction (Simard, 1993). 
Le demier mécanisme de croissance présenté dans cette section propose un mécanisme 
exactement contraire à tous ceux que l'on a vue précédemment. Il s'agit des travaux de 
Lin et al [2]( 1995). La technique de caractérisation utilisée est le MET. Ils ont étudié 
deux types de substrats soit IF et &P. La galvanisation se faisait dans un bain contenant 
O. 14% Al 
Les échantillons tels que galvanisés pour le substrat IF étaient composés de TI, 61, < et de 
Fe&. Ils n'ont pas observé de couche mhibitnce continue. Ils croient qu'elle a été 
détruite durant la galvanisation. Lors du recuit, il y a formation d'une couche liquide 
sursaturée en fer qui se fome au-dessus du substrat. Cette couche se transfome par 
u surfiision structurale » (constitutional supercooling) ai TI. La germination de la phase 
r se produit à l'mterface acierKi. A cette étape, le reste du revêtement s'est trandormé 
en & par solidification isotherme. 
Ils ont f& des essais pour se convaincre que la solidification se produisait effectivement 
par (supercooling). Ils nous font remarquer qu'a faut, à 405"C, 120 minutes pour 
compléter la transformation 5 dors qu'il ne faut que 5- 10 secondes pour former la phase 
61 lors du recuit d'un acier galvanisé et allié. Cette différence ne peut être expliquée par 
la théorie de f i s i o n  en utilisant les domees de coefficient de diffûsion. Cette différence 
ne peut être expliquée que par la diffllsion entre l'état liquide et solide. 
Les revêtements galvanisés et ailiés ont plusieurs avantages par rapport aux aciers 
uniquement galvanisés. Le problème principal relié à ce type de revêtement est leur 
fiagïiité lors des procédés de mise en forme. L'effet des différents paramètres 
opérationnels sur les aspects miaostnxturaux lors de la production des aciers galvanisés 
et alliés a été démontré dans la section précédente. Ii est important de déterminer les 
paramètres opérationnels qui minimisent l'endommagement des revêtements lors de la 
mise en forme. Pour ce faire, il existe phsieurs types d'essais pour évaluer la résistance 
des revêtements et ainsi d é t e d e r  une fenêtre d'opération (operating window). 
1.4.1 Présentation des différents types d'essais de mise en forme. 
Les difZérences entre les types d'essais de mise en forme sont principalement dans le 
mode de sollicitation du revêtement. Ce qui est intéressant c'est qu'un revêtement peut 
avoir une très bonne résistance pour un essai et être mauvais pour un autre essai. C'est 
pourquoi il est important de choisir un essai de mise en fome en fonction des conditions 
de mise en forme de la tôle. Le mode de rupture des revêtements est généralement divisé 
en deux soit : poudrage (powdering) et exfoliation ou délaminage (flalrHig). La figure 
1.12 montre la différence entre le poudrage et l'edoliation. Le poudrage peut être 
considéré comme un endommagement du revêtement par bris de petits morceaux 
perpendiculaires au revêtement. L'exfoliation est une décohésion importante du 
revêtement sur me grande d a c e  qui se fait d'une façon parallèle à l'mterface. 
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Figure 1.12 : Schéma da poudrage et de I'exfoliation (Urai, 1992). 
1.4.1.1 Essai de poudrage. 
Les essais de pliage sont les plus simples à utiliser et a interpréter. Le mode de 
sollicitation est une compression du revêtement. Le pliage peut être réalisé a l'aide d'un 
pomçon ou sans poinçon. La mesure du niveau de poudrage peut se faire à l'aide d'un 
papier adhésif que l'on colle sur la partie étudiée ou par perte de poids. Un autre essai de 
poudrage est t ~ è s  utilisé dans l'industrie, ü s'agit du « Double Olsen D. La mesure du 
niveau de poudrage pour ce type d'essai est par perte de poids. La figure 1.1 3 montre les 
différents types d'essais utilisés dans la littérature. Peu miporte le type de pliage, c'ea 
toujours le côté en compression qui est observé puisque c'ea dans ces conditions qu'il y a 
le plus de dommage au revêtement (Goggins et ai, 1991 ; Gallo et al, 1995). Selon les 
auteurs, l'initiation des &sures se fait à l'interface avec l'acier et aussi à la surface 
extérieure du revêtement ou il y a concentration de contramtes. La propagation se f& 
avec un certain angle et lorsque deux fissures se rencontrent' il y a un morceau de 
revêtement qui est brisé. Dans le cas des contraintes en tension, les fissures se propagent 
perpendiculairement au revêtement et ne se rencontrent pas ce qui fait qu'il n'y a pas de 
matériau expulsé. Selon M d  et al ( l992), le bris du revêtement se fait s o i  à lmterface 
acier/revêtement ou dans la région r ,+6 ,. 
Adhesive tape Lu- 
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Figure 1.13 : a) Pliage 90° (Kato et al, 1994), b) pliage à 60° en V (Arimura et al, 
1995), c) « Double OLsen » (van der Heiden et al, 1994) d )  i< cup test » (Namakura 
et ai, 1988). 
1.4.1.2 Essai d'exfoliation. 
Les essais d'efloliation sont plus sévères puisqu'h mipliquent généralement des 
contraintes de compression accompagnées de glissement. Le glissement mclut une 
nouvelle contrainte qui est le frottement. Puisque le f?ottement a une grande influence 
sur la résistance au poudrage, c'est pour cette raison que les essais d'exfoliation ont été 
mtroduits. Les deux modes de rupture sont présents lors de ces essais. Les trois essais 
les plus populaires sont le « draw bed test » , le pliage ai U et le « hat channel test )) 
(figure 1.14). Les mesures de niveau de poudrage se font par perte de poids. 
Figure 1.14 : a) « Draw bed test » (Kato et al, 1994), b) pliage en U (Arimura e t  al, 
1995), c) « hat channel test » (Urai et al, 1995). 
Pendant le pliage lors d'un essai « bat 
1992). L'étape de dépliage résulte en 
channel H, il y a un peu de poudrage (Urai et ai, 
une augmentation du poudrage. Lorsqu'il y a ai 
plus glissement, alors il y a très grande augmentation de l'edoliation. L'edoliation se 
produit à l'mtérieur de la phase 61 et aussi à l'interface aciedrevêtement. La vitesse de 
déformation change le mode de rupture Lors d'un essai « hat chamel)). Une faible vitesse 
de déformation donne principalement du poudrage alors qu'une grande vitesse de 
déformation donne beaucoup d'exfoliation (Urai et ai, 1995). 
lnagaki et al (1989) ont utilisé le « draw bed test » selon trois modes différents pour 
caractériser I'edoliation des échantillons gaivanisés et galvanisés et alliés. Les résultats 
montrent que les aciers galvanisés sont sensibles lorsqu'il y a principalement du 
glissement alors que les aciers gaivanisés et alliés sont plus saisiles à la déformation 
(figure 1.1 5 a)). Hashiguchi ( 1990) ont montré que le mode de déformation (essai 
d'étirage, déformation plane et emboutissage profond) a une grande importance sur la 
rupture des revêtements et que ce sont principalement les contraintes de compression qui 
sont responsables de l'endonmiagement des revêtements (figure 1.15 b)). 
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Figure 1.15 : a) Relation entre le mode d'exfoiiation et la quantité d'exfoliation 
(Inagaki et al, 1989) b) Mode de déformation et exf'oliation (Hashiguchi, 1990). 
1 Al.3 Essais de cisafiement. 
Ces essais sont utilisés pour connaine la résistance au cisaillement des mterfaces. L'essai 
utilisé est le « lap Shear test D. Il s'agit de coller le revêtement à un morceau d'acier et de 
briser l'interface à l'aide d'un essai de traction (figure 1.16). L'avantage de cette 
technique, est qu'elle permet en plus d'étudier I'inte~ace revêtement/acier à l'aide de la 
difkaction des rayons X et autres techniques de caractérisation. 
, T z y z Z E s $  
lnvestigated interfaces 
Figare 1.16 : Essai de cisaillement (Kato et ai, 1994). 
1.4.2 Paramètres d'opération. 
1 A2. l  Substrat. 
Lucas et al (1989) ont remarqué que l'inhibition n'est pas aussi efficace sur les aciers IF 
que les aciers AK Ils expliquent ce comportement à l'aide du modèle des jomts de grains 
p h s  réactifs des IF (Nishimoto et al, 1986). L'addition de phosphore joue un rôle 
important puisque la phase r n'est pas présente pour ces substrats (Smith et al, 1989). 
Cheng et a1 (1995) ont montré que le type de rupture est différent pour les différents 
substrats. Les aciers IF ont phtôt tendance à briser par délaminage alors que les aciers 
contenant du phosphore brisent par poudrage. Cette différence s'explique par le f& que 
la résistance de l'interface est plus grande pour les aciers IF-P puisque la phase à 
l'interface est ri. Ces derniers brisent par poudrage puisque la phase tji est plus riche en 
fer. 
Une augmentation du point de rosée lors du recuit avant la galvanisation, augmente la 
réactivité de l'acier (van Koesveld et al, 1995). Les oxydes qui se forment avec un point 
de rosée faible sont gros et en surface alors que les particules qui se forment pour des 
pomts de rosée élevés sont internes, petites et distribuées d'une façon dense. Cette 
différence change complètement la formation de la couche inhibitrice. Le modèle 
. . 
proposé par ces derniers suggère que 1' ' réagit avec les oxydes de d a c e  ce qui 
peut rendre la couche inhibitrice moms efficace. Un autre facteur qui innuence la 
réactivité des aciers est une consolidation résiduelle (température et/ou temps de recuit 
trop faible). La présence de dislocations en d a c e  augmente la diffusion ce qui 
augmente la réactivité. 
1.4.2.2 Niveau d'aluminium. 
. . 
L'augmentation du niveau d'a- diminue l'épaisseur de la phase r pour des 
substrats IF-Ti et par conséquent, améliore la résistance au poudrage (Smith et al, 1989). 
Urai et al ( 1989) pour leur part n'ont pas observé d'effet du niveau d'aluminium sur 
l'épaisseur de la phase r pour des substrats A D Q .  Cependant, ces auteurs aussi ont 
. . 
observé qu'une augmentation du niveau d'ahimmnun améliore la résistance au poudrage 
des revêtements. Ils expliquent ceci par une croissance différente des phases dans des 
. . 
bains de zinc contenant 0.12 et 0.16% d'a- La croissance des phases se fait 
spontanément et d'une façon homogène à 0.12% Al alors qu'elle est inhomogène pour 
0.16% AL Donc, un revêtement produit dans un bain de 0.12% Al est consihé 
principalement de la phase 6 ,  pour un niveau de fer de 11% dans le revêtement alors qu'à 
0.16% Ai, ii sera constitué de 61 et de grains de < dispersés. Ceci est démontré par la 
figure 1.17 a) et b). On constate que le rapport Y61 à un même niveau de fer dans le 
revêtement est plus élevé pour un bain contenant 0.16% Al à partir de 9% Fe et qu'il y a 
une grande variation dans la microdureté des revêtements produits à partir d'un bain de 
A .- 0, 1 2%AJ 
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F i e  1.17 : a) Rehtion entre le niveau de fer et le ratio 5/61, b) distribution de la 
dureté d'un revêtement contenant 11 % Fe (Urai et al, 1989). 
1.4-2.3 Recuit. 
Une augmentation de la température de recuit augmente la proportion de la phase 61 ce 
qui diminue la résistance au poudrage (Lucas et al, 1989). La même tendance est 
observée par Urai et a1 ( 1989). (Nakamon et ai, 1988 ; van der Heiden et al, 1994) ont 
observé qu'il s'agissait d'une phase 6,  riche en fer (1 2 - 14% Fe) dont l'épaisseur croît 
avec la température et qui diminue la résistance au poudrage. De phs, une augmentation 
de la température du bain augmente la quantité de poudrage (figure 1.18). Toutes ces 
conditions accélèrent l'alliage, ce qui semble nuisible pour la résistance au poudrage. 
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Figure 1.18 : Effet des conditions de galvanisation sur La résistance au poudrage 
@rai et al, 1989). 
Tel que mentionné dans la partie précédente, la phase < n'est plus stable à partir de 
530°C. La température de recuit peut donc changer la séquence de formation des phases 
mtermétalliques et aussi la croissance de celles-ci Nakamori et a1 ( 1988) ont observé que 
la surface des échantillons contenant le même niveau de fer n'est pas la même selon la 
température de recuit. En effet, a basse température, la surface est constituée de grains 
de < alors qu'à haute température, elie est constituée de 6,. Ceci a une grande influence 
sur les caractéristiques de fiction du revêtement mais pas directement sur la résistance au 
poudrage comme le disait Ito et al (1977). Les échantillons produits à haute température 
contiennent plus de r pour un même niveau de fer que les échantilions produits a plus 
faible température ce qui diminue la résistance au poudrage (Kato et al, 1994). 
Le type de four utilisé pour réaliser le recuit des échantillons ga.banisés et allies ne semble 
pas avoir d'infiuence nir la résistance au poudrage de ces derniers. van der Heiden et al 
(1994) ont utilisé trois types de four sot  : induction, résistance et gaz. Ils n'ont pas 
observé d'effet sur la régstance au poudrage malgré le fgit que le profil thermique soit 
inversé pour le four à mduction en comparaison des deux autres types de fours. 
Le taux de refkoidissement après le recuit inûuence la résistance au poudrage. Sakurai et 
a1 (1992) ont montré qu'un refkoidissement rapide i haute température de recuit (500 - 
580°C) détériore la résistance au poudrage. Les auteurs supposent qu'en refroidissant 
lentement à partir de températures élevées, la phase Ti a le temps de se former et que 
cette phase améliore la résistance au poudrage pour des aciers AK préparés dans un bain 
contenant 0.15% d'Al. A basse température de recuit, la phase qu'ils ont observée a 
I'mterface est alors qu'à haute température (550°C et plus), c'est la phase r qui est 
favorisée selon le diagramme d'équiliire (Gellings et al, 1980). 
Tajiri et al (1990) sont ailés plus loin en effectuant un recuit de détente des échantillons 
galvanisés et alliés. Ils obtiennent des résultats intéressants puisque lors du recuit, le 
niveau de fer augmente dans le revêtement mais en même temps, la résistance au 
poudrage est améliorée. Ils expliquent ceci par le fait qu'un recuit de quelques secondes 
à haute température mtroduit des contraintes résiduelles dans le revêtement. Le recuit de 
détente permet de réduire ces contraintes ce qui diminue l'initiation des fissures et leur 
propagation et par conséquent, augmente la résistance au poudrage. En effet, Foct et al 
(1995) montrent pour des échantillons composés des couches T, &, 6, et < qu'a y a 
formation de fissures pour accommoder les contraintes lors du refioidissement puisque le 
coefficient d'expansion thermique entre le substrat et la phase 6, est très différent et que 
la phase 61 est très fiagiie ( K: = 2 MP&). 
1.43 Effet de la microstructure, de l'épaisseur et du niveau de Fe dans le 
revêtement sur la résistance au poudrage. 
Namakura et al (1988) ont étudié trois types d'aciers AIS, WC-Ti, ULC-Ti/Nb. Le 
. * 
niveau d'ahimmnun utilisé était de 0.10% AL Selon les auteurs, l'augmentation du 
niveau de fer dans le revêtement détériore la résistance au poudrage comme le montre la 
figure 1.19. Cette figure nous montre aussi les phases présentes pour un niveau de fer 
donné. La meilleure résistance au poudrage est obtenue avec un faible niveau de fer et 
une microstructure principaiement composée de < (test de pliage, cup test). 
Figure 1.19 : Effet du niveau de fer dans le revêtement sur le poudrage (Namakura 
Le poudrage se produirait de la façon suivante : formation de fissures dûe à une 
augmentation des contraintes dans la couche la plus dure (mterface rwêtement/acier), 
propagation jusqu'à la surface de cette fissure et avec une plus grande contrainte, 
foxmation d'une autre fissure et la portion qui se trouve entre les deux fissures est 
edoliée du substrat. 
La phase < est capable de relaxer les contraintes de compression. Lorsque le rwêtement 
est constitué principalement de 61 et < en d a c e ,  le poudrage est important (test de 
pliage). Lors d'un test de pliage en U, les forces de déformation augmentent avec la 
proportion de 6 mais 1 n'a pas pius d'edoliation. Selon Hisamatsu (1989) et Urai et al 
(1989), la résistance au poudrage est améliorée en augmentant la quantité de 5 et en 
diminuant la température du recuit (tel que mentionné dans la section sur l'effet de 
1'- . ) Les paramètres opérationnels doivent être contrôlés afÏn d'obtenir la phase 
en d a c e  peu importe le type de substrat. 
Kato et a l  (1994) ont utilisé le draw bed test pour faire les mesures d'edoliation. Ii y a 
un changement du type de rupture en fonction du niveau de fer dans le revêtement. Plus 
le niveau de fer est faile, plus la proportion de est élevée ce qui augmente le niveau de 
fiction. Dans ces conditions, le mode de rupture principal est l'efloliation alors que pour 
les niveaux de fer élevés (moms de 60% de c), la rupture se produit par poudrage. La 
présence de la phase est souhaitable pour des tôles qui doivent subir des contraintes en 
tension ou de pliage sans fiottement puisque celle-ci est ductile et accommode bien la 
déformation (Gallo et ai, 1995). 
L'épaisseur du revêtement joue un rôle importa. sur la quantité de poudrage ou 
d'edoliation obtenue lors des essais de mise en fome (Jagannathan et ai, 1992;ùiagaki et 
al, 1989). La quantité d'exfoliation augmente presque linéairement avec l'épaisseur du 
revêtement, doublant de 45 a 60 & pour un draw bed test (Inagaki et ai, 1989). Pour 
tenir compte de l'effet de l'épaisseur des revêtements et de la concentration en fer, il est 
préférable d'utiliser la quantité de fer dans le revêtement (&n2) (Jagannathan et al, 1992). 
Une augmentation du niveau de fer dans le revêtement augmente la dureté de celui-ci et 
diminue la résistance â l'e~oliation. Smith et a1 (1989) montrent à l'aide de l'essai de 
pliage en V 60°, que le paramètre le plus important est le niveau de fer. En effêt, des 
revêtements d'épaisseurs très Merentes mais ayant le même niveau de fer, se comportent 
de façon simüaire (figure 1.20). Donc pour des revêtements ayant 10% et moins de fer, 
la résistance au poudrage est bonne pour les deux types d'aciers. La différence entre les 
résultats de Inagaki (1989) et Smith ( 1989) provient probablement des différents modes 
de soilicitation. Leurs observations correspondent bien avec ce qu'ont trouvé 
(Namakura, 1988; Wamecke, 1985; Cheng, 1992; Jagannathan, 1992, Gallo, 1995) 
puisque le poudrage augmente avec l'augmentation de la phase ï et une diminution de la 
phase c. De plus, ils ont observé que l'épaisseur de la phase r augmentait avec le niveau 
de fer dans le revêtement. 
Figure 1.20 : Résistance au poudrage en fonction du niveau de fer et de l'épaisseur 
du revêtement pour des aciers a) AK b) IF (Smith e t  ai, 89). 
L'augmentation de l'épaisseur de la phase r détériore les propriétés de poudrage sur des 
aciers AK (Warnecke et 4 1985) et ULC-TM (Kato et al, 1994) pour des recuits 
entre 420 et 5 1 O°C. Wamecke et a1 (1 985) recommandent de produire des revêtements 
uniquement composés de la phase 61. Cependant, Lucas et a1 (1989) ont remarqué 
qu'une augmentation de l'épaisseur de la phase 6 ,  était néfaste pour la résistance au 
poudrage des aciers galvanisés et alliés alors que la phase r ne semble pas avoir de 
grande influence. il fàut préciser que les études d'épaissews &aient effectuées à l'aide de 
la dissolution coulométrique et que cette technique peut introduire une grande mcemtude 
quant à la précision des mesures. Plus le niveau de fer est élwé dans le revêtement, plus 
le poudrage est important. 
(Nakamori et al, 1988; Mercer, 1992 ; van Koesveld et ai, 1995) ont démontré que la 
résistance au poudrage ne peut être associée uniquement à la phase r en produisant des 
échantillons contenant des niveaux de fer aussi élevé que 22% a 640°C qui possédaient 
une bonne résistance au poudrage. Ils ont montré que l'augmentation de la température 
augmente l'épaisseur de la phase 61 riche en fer et que les ruptures se produisent 
principalement dans cette phase ou a I'interfàce de celle-ci et de la phase T. Cependant, 
lorsque le niveau de fer atteint 22%' la majeure partie du revêtement est constituée de r 
et c'est pourquoi la résistance au poudrage s'améliore de nouveau. 
Claus et a1 (1995) ont montré l'effet de la microstructure et du niveau de fer dans le 
revêtement sur la résistance au poudrage. Les échantillons qu'ils ont étudiés sont des 
tôles IF-Ti gahanisés sur une ligne industrielle qui contient 0.18% d'aluminium dans le 
bain. Par la suite, les échantillons sont recuits dans un laboratoire afin d'obtenir des 
échantiIIons galvanisés et alliés. La figure 1.21 a) montre la relation qu'il y a entre la 
microstructure et le niveau de fer dans le revêtement. On remarque que I'épaisseur des 
phases et r augmente rapidement a partir de 2 g/d de fer dans le revêtement. Pour ce 
qui est du poudrage, il commence à partir de 3 g/m2 de fer. 
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Figure 1.21 : a) Distribution des phases en fonction du niveau de fer ; b) Poudrage 
en fonction du niveau de fer (Claus et al, 1995). 
Selon Claus et a1 (1995) la microstructure qui offie le meilleur compromis tant au niveau 
du poudrage et de la vie des électrodes de soudage est composé de 4.5 g/m2 de fer dans 
le revêtement (J 9.5% Fe). Ceci implique donc une microstnicture composée de 10 à 
15% de r, 80% de 6, et la surface composé de <. 
Comme le mentionnait Sakurai et a1 (1992) dans la section précédente? en contrôlant le 
cycle thermique, il est possiile d'obtenir la phase r ou TI à l'interface. Plus l'épaisseur 
des phases r et TI est grande, moins bonne est la résistance au poudrage. Les forces 
d'adhésion des mterfaces peuvent être exprimées de la fiçon suivante : 
Le mode de rupture n'est donc pas le même si c'est la phase ï ou TI qui se trouve à 
l'interface comme le montre le schéma de la figure 1.22. En augmentant le ratio Tl&+ï, 
on améliore la résistance au poudrage. Cheng et a1 (1995) montrent la même tendance 
pour des substrat IF et IF-P. La résistance au cisainement de la phase TI est phs  grande 
que celle de la phase T. Selon Foct et al (1995), la ténacité de l'hterface aK est 
beaucoup phs grande que ceile des interfaces a/& ou 61K puisque la phase r est mince. 
Selon ce dernier, c'est la résistance de I'mterfice a/& qui est la plus critique. 
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Figure 1.22 : Schéma du mode de rupture suite à un essai de traction (~akurai et al, 
1992). 
Les essais de cisaillement réalisés par Claus et a1 (1995) montrent qu'il y a une diminution 
de la résistance à partir de 3 g/m2 de Fe. La rupture se produit principalement à 
l'interface acierK. Cependant, certains grains de fer sont brisés lors de ces essais mais 
des études à l'aide de EPMA n'ont pas montré de fiagilisation par le zinc. ii y aurait 
probablement un niveau critique de recouvrement du substrat par la phase r qui 
dimmuerait la résistance au cisaillement. 
van Koesveld et a1 (1995) ont réalisé des essais de cisaillement sur des aciers ULC-Ti et 
ULC-Ti+Si. Selon leur étude, pour améliorer la résistance de l'hterfàce, il faut soit 
ajouter du Si ou augmenter la rugosité entre l'acier et le revêtement. Contrairement à 
Claus et al (1995)- ces auteurs ont observé à l'aide d'un microscope Auger un 
enrichissement de zinc aux joints de grains du fer pour les deux types de substrats. Les 
études de Allegra et al (1983) sur des échantillons recouverts de 55% Al-Zn ont montré 
qu'il y a f?agilisation de l'acier par difbsion aux jomts de grains du zinc réduisant la 
cohésion mterganiilaire de l'acier pour des températures de recuit entre 3 16 et 5 1 O°C. 
Pour des températures supérieures à 5 10°C, le coefficient de dfis ion du zinc à l'intérieur 
des grains de l'acier est supérieur ou égal à cehi des jomts de grains. De plus, Shewmon 
et al (1986) ont observé que la -Sion se f M  initialement aux joints de grains entre 
400 et 600°C ce qui supporte l'hypothèse d'une fragilisation des joints de grains de 
l'acier. 
L'uniformité de l'épaisseur du revêtement peut aussi jouer un rôle sur la résistance au 
poudrage. En effet, van der Heiden et a1 (1994) ont observé des cratères qui se forment 
lors du recuit de l'acier galvanisé. Ces cratères proviendraient de la réaction des ZAL qui 
se produisent lorsque la couche mhiitrice Fe& se brise localement. Dans le cas des 
aciers plus réactifs, la réaction se produit d'une façon phis homogène ce qui f& qu'il y a 
moms de cratères. Ces ZAL consommeraient beaucoup de zinc liquide qui se trouve 
entre les grains par effet de capillarité (Rensen et al, 1993). Il est connu que les ZAL 
croissent vers l'acier et pour que I'aIliage se produise, il faut un apport important de zinc. 
La taille des cratères peut être associée à la taiUe des grains ferritiques puisque les ZAL se 
trouvent principalement aux joints de grains (van Koesveld et al, 1995). Ces cratères ne 
semblent pas avoir d'effets négatifs sur la résistance au poudrage, au contraire, puisqu'ils 
permettent un relâchement des contraintes de compression. De plus, il n'y a pas d'effets 
négatifs sur la résistance à la corrosion et sur l'adhésion de la peinture. 
1.4.4 Texture. 
La texture de I'acier joue un rôle sur la formation des intermétalliques, en particulier pour 
la phase 5 (Nakamoxi et al, 1996). La croissance de la phase 5 se fait d'une façon 
ordonnée sur les grains (1 11), alors qu'eile est désordonnée sur les grains (001), et 
( O ) .  Le taux de croissance des intemétalliques dans un bah de Pnc contenant 0.10% 
Al est donc plus élevé sur les g r a b  (00 l), et ( 10 l), que sur les grains ( 1 1 l ),. Ils ont 
observé le même comportement lors du recuit de l'acier galvanisé c'est-à-dire que la 
croissance de la phase 4 est retardée sur les grains (1 1 l)=. Ceci a tendance a former des 
cratères sur ces grains. On constate donc qu'il n'y a pas seulement les joints de grains qui 
ont une infi.uence sur la vitesse de croissance des phases. 
Comme le mentionnait van Koesveld et al (1995), la textue de l'acier joue un rôle sur le 
taux de croissance des grains Fe-Zn ce qui pourrait être La cause des cratères. Comme le 
mentionnait l'auteur dans la section précédente, ces cratères semblent bénéfique pour la 
résistance au poudrage. 
Chapitre 2 
2.1 INTRODUCTION. 
ii y a deux étapes phcipales qui constituent la méthode expérimentale, l'élaboration des 
échantillons à l'aide du simulateur Noranda et l'étude de la microstructure et des 
propriétés mécaniques de ces échantillons. La première partie qui est la descrÏption de 
l'élaboration des échantillons a été faite dans les travaux d'Agathe Simard (Sirnard, 93). 
La deuxième partie portera sur les études de formabilité par poudrage, l'étude des coupes 
transversales par analyse d'images et diflkaction des rayons X. 
2.2 APPROCEE EXPÉRIMENTALE. 
2.2.1 Choix des substrats, composition des bains de galvanisation et des 
températures de recuit. 
La revue de la hérature nous a montrée que les substrats ont des réactivités qui sont 
différentes c'est-à-dire que la réaction d'alliage du revêtement peut se produire à des 
vitesses différentes. Afin de déterminer l'influence de la réactivité des aciers sur les 
propriétés mécaniques du revêtement, il était nécessaire d'utiliser des substrats qui 
possédaient des réactivités différent es. 
Le choix s'est porté sur un acier à bas niveau de carbone (ULC), un acier à bas niveau 
d'interstitiels stabilisé au titane (IF-Ti) et un autre stabilisé au titane et niobium (IF- 
Tm). L'acier ULC n'est pas très réactif alors que l'acier IF-Ti est très réactif et 
kalement le IF-Ti est de réactivité moyenne. Ces trois nuances d'aciers sont 
présentement très utiiisées pour la gaivankation. Les compositions chimiques sont 
présentées dans le tableau suivant. On remarque qu'il y a deux types de substrats IF- 
Ti/Nb soit cehii de L W  et Dofasco. Le substrat de LTV était faiblement allié en 
niobium et c'est pour cette raison que nous avons observé l'évolution de la microstructre 
sur des échantillons riches en Nb tel que ceiui de Dofasco. La taille de grain ainsi que le 
facteur de forme des grains sont présentés en annexe 1. 
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Il y a un mtérêt croissant pour des aciers qui ont de meilleures qualités de mise en forme 
et une faible réactivité. Les aciers à bas niveau d'intersitiels stabilisés au phosphore sont 
de plus en plus populaires puisqu'ils ofEent de bonnes propriétés mécaniques. Il est 
préférable d'avoir des aciers qui ont une h i l e  réactivité puisqu'il est possible de mieux 
contrôler I'alliage lors du recuit. Les autres aciers qui gagnent en popularité sont les 
aciers à durcissement structural (bake hardenable) mis en fome puis recuit, et les aciers 
HSLA phs résistants. 
La composition du bai.  de galvanisation a une très grande influence sur la gembation et 
la croissance des phases Fe-Zn dans le bain de zinc et lors du recuit d'alliage. Les deux 
paramètres que nous avons contrôlés sont le niveau de fer ainsi que le niveau 
d'aluminium. 
Dans les milieux industriels, les bains de galvanisation sont saturés en fer. Cela pose un 
problème pour le calcul de I'afiIminnim Libre dans le bain en plus de former des particules 
d'mtemétalliques Fe-&-Al qui flottent ou qui se retrouvent au fond du bah  (dross). 
Une expérience a été faite pour vérifier l'effet du niveau de fer sur la germination et la 
croissance des phases mtermétalliques. Les conditions utilisées étaient : bain qui ne 
contient pas de fer, sous-saturé en fer et saturé en fer pour des niveaux d'aluminnim de 
0.12% et 0.165%. Ces essais ont montré qu'il n'y avait pas de différences substantielles 
entre un bain sous-saturé et sursahué en fer au niveau de la cinétique de formation des 
phases mtermétalliques Fe-Zn et de la microstructure hale. Le choix a été d'utiliser un 
bam sous-saturé. 
Nous avons appris de la littérature que la formation d'une couche inhibitrice se produit 
pour des niveaux d'diimmiiim dans le bain proche de 0.12%. Cette couche joue un rôle 
important sur la germination et la croissance des phases mtermétalliques. De plus, 
. . 
l'épaisseur de cette couche varie selon la teneur en ahunmnim dans le bah. Les 
échantillons ont été produits avec des teneurs d'aluminium dans le bain de 0.1096, 
0.12% 0.14Oh et 0.16%. La tendance de I'industrie est d'utiliser des bains avec des 
niveaux d'aluminium relativement hauts puisqu'il serait possible de produire des aciers 
gahmnisés @aute teneur 0.18% et p h )  et des aciers galvanisés et alliés (0.16% et 
moins). 
Avec ces conditions, il est posii.le d'étudier l'effet des mécanismes de croissance sur les 
propriétés de poudrage. En effet, à O.lO%AI, il n'y a pas de couche mhibitnce, 0.12%' 
apparition d'une couche très mince et probablement non d o n n e ,  014%A1, couche 
uniforme et mince et halement, O. 160/aAl, couche uniforme et épaisse. 
Le niveau d'aluminium dans le bah est contrôlé en prélevant des échantillons de zinc 
liquide qui sont anaiysés par spectrométrie de masse. Ii est connu que le niveau 
d' ahimmnim . . dans le bain a tendance à diminuer lors de la production des échantillons. 
Afin de conserver ce niveau le pius proche possiile de la valeur désirée, des ajouts 
d'ahunmnim . . étaient faits à tous les jours. 
Les températures de recuit lors de l'alliage qui sont étudiés correspondent à celles 
généralement utilisées dans I'mdustrie soit 460°C, 490°C et 530°C. Une fois de plus, la 
température joue un rôle sur la Messe de réaction lors de l'alliage. A fàiile température, 
il est plus facile de contrôler l'alliage qu'a haute température. L'inconvénient, c'est qu'à 
faible température, le temps d'alliage est plus long et pour I'mdustrie, cela impose soit 
une réduction de la vitesse de la tôle ou un four plus grand. Dans chacun des cas, l y a 
un coût additionnel engendré par une température d'alliage trop fable. Par contre, une 
température de chauffage trop élevée n'est pas souhaitable puisque ce sont les coûts de 
chauffage qui seront très importants. La fourchette choisie correspond aux températures 
utilisées dans l'industrie. 
Les autres paramètres qui ont été utilisés pour la production des échantiilons sont : 
Température de recristallisation des tôles à 800°C pour une minute avec une température 
de rosée de ( -64 O C )  et une atmosphère réductrice de 5%H2, 95% azote. La température 
des substrats à I'entrée du bain était de 465°C. La température de bah était maintenue 
constante a 465°C. Le temps d'immersion dans le bain de zinc peut jouer un rôle 
important, principalement sur la formation et la destruction de la couche inhibitrice mais 
ces effets n'ont pas fait l'objet de ces travaux et a été fixé à 3.5 secondes. 
2.2.2 Production des échantillons chez Noranda avec le simulatenr. 
La technique de production des échantillons a l'aide du simulateur Noranda est décrite en 
détail dans le mémoire d'Agathe Simard (Simard, 1993). 
2.2.3 Mesure de l'épaisseur et du niveau de fer des revêtements par dissolution des 
revêtements. 
L'évaluation de l'épaisseur des revêtements est obtenue par dissolution complète du 
rwêtement. Deux techniques on été utilisées pour faire les dissohrtions. La première 
consiste à couper avec précision un morceau d'échantillon de 4 cm2 le plus proche 
possible du thennocouple. Par la suite, la surface de l'échantillon est nettoyée avec de 
l'acétone. Le poids initial de l'échantillon est mesuré à l'aide d'une balance qui a une 
précision jusqu'au M è m e  de gramme. Il est possible d'appliquer une laque sur une 
des face afin de connaître l'épaisseur et la teneur en fer de chacune des faces. La laque 
est appliquée après la mesure du poids puisqu'elle peut être attaquée lors de l'attaque ce 
qui fausserait les résultats lors de la mesure du poids après attaque. Le revêtement est 
dissous a I'aide de 20 ml d'une solution aqueuse 25% HCL Lorsque la dissohition est 
terminée, la laque, s'il y en a, est enlevée et I'échantilloa est pesé de nouveau. La 
différence entre la masse mitide et la masse hale, donne la masse du revêtement par 
mètre carré. La solution qui contient le fer est conservée puisqu'elle sera utilisée pour le 
calcul du niveau de fer. 
La deuxième technique de dissolution consiste a utiliser une ceilde de dissolution. Il 
n'est pas nécessaire de couper les échantillons de façon précise puisque l'aire de la cellule 
est de 4 cm2. La section d'mtérêt est scellée à l'aide de la cellule et la solution d'attaque 
est introduite dans la cellule. Lorsque la dissolution est terminée, on récupère le liquide 
et il est possible de pourniivre les mêmes étapes que pour la dissolution sans cellule. Ii y 
a phsieurs avantages à utiliser une cellule. Un avantage en partider est qu'il n'est pas 
nécessaire de couper l'échantillon avec précision. L'autre avantage principal est que 
cette technique est plus rapide puisqu'il n'est pas nécessaire d'appliquer une laque et de 
l'enlever avant les mesures. 
Lors de la galvanisation, l'épaisseur des revêtements est contrôlée en ajustant la pression 
des couteaux d'azote. Pour modifier la pression, il suffit de changer la valeur de la 
pression des couteaux dans le programme du simulateur. Ceci permet de modifier 
facilement La pression et par conséquent l'épaisseur des revêtements. Le simulateur 
Noranda est conçu pour travailler avec des couteaux à haute pression alors que l'industrie 
utilise des couteaux à basse pression. 
Les masses de revêtements qui étaient visées lors des essais étaient entre 45 et 60 g/mZ. 
Ce sont une fois de phis des épaisseurs de revêtement qui sont utilisées dans I'mdustrie 
puisqu'k offrent une bonne protection contre la corrosion sans être trop épais. La 
littérature montre que des revêtements épais ont généralement une mauvaise résstance au 
poudrage. De plus, les revêtement épais coûtent phis cher à produire. 
2.2.4 Mesure du niveau de fer dans Ies revêtements. 
Le niveau de fer visé dans les revêtements était entre 8% et 10.5%. Afin de vérifier 
rapidement le niveau de fer des échantillons, la technique par titration du fer a été utilisée. 
Cette technique n'est pas aussi précise que des mesures par absorption atomique (ICP) 
mais eile est rapide. Puiçqu'il fallait ajuster les conditions expérimentales après chaque 
échantillon afin de respecter les fourchettes expérimentales fixées, cette technique se 
révélait appropriée. La précision de cette technique est de plus ou moms 1% poids de 
fer. 
Les bapes de la procédure sont : 
la solution de 20 ml est düuée à 30 ml et 5 ml de HCI sont ajoutés par la suite 
ajout de 20 ml de soiution tampon (l5Og H~SOJ + 150 g H m 4  dilués à 100 ml) 
la solution doit reposer un minute 
5 gouttes d'mdicateur sont ajoutées à la solution (0.5% poids de Diphenyl-Amin- 
Sulphanate + 0.4% poids de Na2SO4, la solution est aisuite filtrée). La couleur 
devient alors verte. 
la solution est titrée avec une solution de K2CrZ& (Nl0.025. 1.2256 g de K2Cr207 
düuéejusqu'à 1000 ml), 1 ml de cette solution correspond a 1.4 mg de fer. Le pomt 
de virage est attemt lorsque la couleur de la solution vire au violet. 
2.2.5 Procédures de mise en forme. 
2.2.5.1 Test de pliage 60' en V. 
Le test de pliage en V est utilisé pour M u e r  la résistance du revêtement à la décohésion 
du substrat. Ii existe plusieurs tests pour caractériser cette cohésion comme le « double 
Olsen D, tests de pliage a Werents angles avec ou sans matrice. Ce qui difFérencie les 
différents teas, c'est le type de contraintes qui sont appliquées sur le revêtement lors de 
la mise en forme. La rwue de la littérature montre que la résistance au poudrage ou à 
l'écaillage est fonction du mode de sollicitation. Le test de pliage en V a été choisi parce 
qu'il est simple à effectuer et parce que c'est un essai standard dans phisieurs entreprises 
qui produisent des aciers g&anisés et alliés. Il s'agit de plier une tôle galvanisée et alliée 
et de mesurer la quaneté de revêtement qui se décolle ou qui brise en utilisant la perte de 
masse ou un test comparatifa l'aide d'une charte. 
Zrnfrn5rnlm 1 Montage espérimental 
Le pomçon et la matrice ont été usinés a partir des plans que LTV nous a foumi Le plan 
est en annexe 2 Le poinçon était monté sur la machine de traction-compression Instron 
1125. La vitesse de traverse était constante a 5 &min et c'es la matrice qui se 
déplaçait. La vitesse de déformation de la tôle a été mesurée à l'aide d'une caméra vidéo 
et le résultat est montré en détail en annexe 3. 
Les échantillons coupés à l'aide d'une tranche faisaient 8 cm de long par 3 cm de large. 
Les échantillons étaient bien nettoyés à l'aide d'acétone. Par la suite, le ruban adhésif 
était collé sur la surface de l'échantillon à l'aide d'un rouleau en caoutchouc afin 
d'assurer une bonne adhésion sur toute la surface de l'échantillon et ainsi éviter la 
formation de bulles d'air sous le ruban. Le montage était placé entre le pomçon et la 
matrice, de façon a ce que le ruban à coller sot  face au pomçon. Le pomçon était 
descendu jusqu'a la surface de l'échantillon. Cette position était notre référence pour 
mesurer le déplacement de la traverse. La distance parcourue par la traverse était de 10.6 
mm Lorsque la traverse avait parcouru cette distance, l'essai était arrêté pour ne pas 
endommager la machine de traction. 
L'échantillon est dépiié à l'aide d'une presse hydraulique manuelle. Lorsqu'il est déplié, 
on s'assure une fois de phis de l'adhésion du ruban en appuyant à l'aide de son pouce sur 
la surface de la zone pliée. Le ruban est décollé et c'est par un test comparatif que la 
cote est donnée. Les standards de la mesure de poudrage ont été foumis par la 
compagnie LTV. 
2.2.5.2 Test de cisaillement. 
Les tests de cisaillement effectués sont en cisaillement pur. Ils ont été réalisés dans le but 
de comaÎtre le comportement de I'mterface acier-revêtement en cisaiilement. Le test 
consiste à coller deux morceaux d'un même échantillon face a face à l'aide d'un époxy 
G1. Cette époxy offie une bonne résistance en cisaillement et elle permet d'utiliser le 
microscope Auger. Par la suite, ce montage est placé dans la machine de traction jusqu'à 
ce qu'a y ait rupture de l'interface. Les mterfàces ainsi brisées sont étudiées au 
microscope Auger et par difnaction des rayons X. 
2.2.6 Technique rnétailographique. 
Le polissage des sections galvanisées et galvanisées et aIliées est délicat puisque ces 
revêtements sont sensibles à l'eau et B l'humidité. C'est pourquoi les chercheurs du 
centre de technologie Noranda ont mis au point une technique de préparation des 
échantillons. 
Les échantillons sont coupés dans le milieu d'une des sections de poudrage afin de voir 
les défauts qui sont générés lors de la mise en forme. Cette option permet de phis de 
pouvoir faire des mesures d'épaisseur par analyse d'image des sections qui se trouvent de 
chaque coté de la zone endommagée. Ces échantillons sont enrobés dans une époxy 
(no: 20-8 13 0- 128, durcisseur no: 20-8 132-032) de Buhler. Celle-ci est assez h i d e  pour 
bien s'infiltrer entre les grains de zeta et ofEe une bonne cohésion avec le revêtement. 
L'époq résiste bien aux alcools de nettoyage comme l'alcool éthylique et l'acétone. 
Les interfaces acier-revêtement sont placés perpendiculairement à la direction de 
polissage avec le coté d'intérêt en compression. Le coté en tension est généralement 
détruit lors du polissage. Pour toutes les étapes de polissage grossier, la pression est de 
2.5 Ibdéchantillon, vitesse de rotation du tapis de 250 rpm et un temps de polissage de 1 
minute pour les papiers aux carbure de silicium 60, 120, 240, 400, 600. On utilise l'eau 
comme lubrifiant jusqu'au papier 400. Pa .  la suite, on utilise une huile de polissage qui 
ne contient pas d'eau. La pression est augmentée à 3 -0 Ibs/échantillon pour les papiers 
2400 et 4000 (fapa) pour une période de 30 s encore lubrifié à l'huile. 
Le polissage intermédiaire est réalisé avec une vitesse de rotation de 120 rpm et une 
pression de 2.5 Ibs/échantillon. La solution de polissage est le 1 pm de Buehler 40-6540 
et 10 gouttes de 1 pm polycristallin. Le tapis dot  être humide et non mouillé. Suite à 
l'application des produits de polissage, on s'assure de i'uniformifé de la distri'bution des 
particules en utilisant un papier pour étendre les produits. Le tapis utilisé est le dp-mol 
de Stmers. Enfin le polissage fkal est fait à la main a l'aide d'un tapis dp-nap de Struers 
(préalablement usé). La vitesse de rotation du tapis est 120 rpm pour un temps maximum 
de 30 sec. La solution de polissage est un aérosol de Buehler 1 p 40-6264. Une fois de 
pius, le tapis doit être humide et non mouillé. 
La microstructure des échantillons est mise en évidence à I'aide de la solution d'attaque 
de Kilpatrik. Cette solution d'attaque a l'avantage de donner une couleur à chaque 
phase. Il est donc fàcile de savoir si l'attaque est réussie et d'avoir une bonne idée des 
phases qui sont présentes grâce au microscope optique. La solution de Kilpatrik consiste 
en : quelques gouttes de zephrïn chlonde dans 25 ml d'une solution d'acide picrique 4% 
(4 g d'acide picrique dans 96 ml d'éthanol) avec 25 ml d'une solution d'acide nitrique 2% 
(2 ml d'acide nitrique dans 98 ml d'eau distillée). Le tout dilué dans 150 ml d'éthanol. 
Lorsque 1'011 veut faire l'attaque, on utilise 5 ml de cette solution diluée avec 15 ml 
d'éthanol. Les attaques varient entre 5 et 15 secondes selon le niveau d'alliage du 
revêtement. Plus un revêtement est allié, plus le temps d'attaque est long. La couleur 
des phases teiies qu'observées au microscope optique est : Brun foncé T, 6, bleu pâle 
proche du r et devient brun pâle en s'éloignant de la d a c e ,  bleu pour 5 et blanc pour q. 
2.2.7 Technique ultramicrotomique. 
L'ultramicrotomie est utilisée pour préparer des coupes très minces (- 70 nm) 
transparentes au fhceau d'un microscope électronique à transmission (MET). Cette 
technique a été utilisée aiin d'étudier d'une façon très précise l'interface entre le 
revêtement et l'acier galvanisé et allié par MET. 
La technique de l'utramicrotomie est décrite en détail dans le mémoire d'Agathe Simard 
( S k d ,  1993). Les conditions de préparation étaient : 
vitesse de coupe : 0.7 d s e c  
épaisseur de coupe : 27 nm sur l'appareil (la pratique nous a cependant montré que 
l'épaisseur réeile est plutôt de 75 nm) 
angle du couteau : 55" 
médium de coupe : à sec 
grille : Ti 
film sur la gdle : Fonwar 
film de support : dépôt de carbone 
23 OBSERVATIONS. 
2.3.1 Microscope électronique à balayage. 
Les revêtements galvanisés et g&&s et alliés ont généralement moins de 20 pm 
d'épaisseur dans l'mdustrie de l'automobile. Comme les revêtements alliés sont 
composés de phisieurs phases, il est nécessaire d'utiliser une technique d'observation des 
sections metdographiques ayant une bonne résolution spat.de. Le microscope 
électronique à balayage (MEB) utilisé lors des études est un Philrps XL30. Ce 
microscope possède un canon a effet de champs. L'avantage de ce type de source est 
qu'elle donne une très bonne brillance permettant d'obtenir des sondes p h s  petites. 
Les conditions d'utilisation du microscope sont 10 kV et une taille de spot de 5 .  La 
distance de travail est environ 10 - 15 mm. La taille de sonde est donc de -10 nm. Cette 
résolution est s u f b n t e  pour faire l'étude des différentes phases. Le grossissement utilisé 
pour l'étude par analyse d'images est de 5000 X. Les études ont été faites à I'aide des 
électrons secondaires. Le signal qui provient de l'interaction entre le faisceau mcident 
d'électrons et le spécimen correspond à la tadie initiale du faisceau. ll est possiile 
d'obtenir des idormations de nature chumque à I'aide de ce type de microscope en 
utilisant les électrons rétrodifksés. Le coefficient de rétrodi8Ciision est fonction de la 
densité moyenne des phases. Puisque les densités du fer et du mic sont simüaires et que 
leur numéro atomique est élevé, il n'est pas possible de détecter le contraste chimique 
entre les différentes phases. Le détecteur d'électrons retrodiffusés permet aussi d'obtenir 
un contraste topographique. En faisant une combmaison des signaux d'électrons 
rétrodiffusés et secondaires, il est possible de faire bien ressortir la phase gamma mais il 
n'y a pas de contraste entre les autres phases. 
La cartographie rayons X n'a pas été retenue puisque le contraste n'est pas sufnsant. Le 
temps d'acquisition est tres élevé en phs d'oc une resohition spatiale très faible (- 1 
p). Ii ne serait pas possible de déterminer avec précision l'épaisseur de la phase 
gamma. De plus, la résolution des cartes est faible soit de 5 12x5 12 pour les cartes de 
haute résolution. Les photos ont une résohition de 712 X 484. 
Il y a une technique qui permet d'augmenter la d a c e  des phases par un facteur de dix 
en polissant à 6 O .  L'utilisation d'un microscope optique devient possile pour 
caractériser les différentes phases En joignant une attaque colorante (Kilpatrik) avec le 
microscope optique, il est possible de faire de l'anaiyse d'images automatique basée sur la 
couleur des phases. C'est une technique très rapide qui permet d'étudier plusieurs 
champs et qui donne une idée de la microstructure du revêtement. Le problème associé à 
cette technique est que I'mfomtion provient de régions tres différentes de la section. En 
effet, pour un revêtement de 10 pu., l'mformation qui provient du haut de la section se 
trouve à 99.5 pm de I'idormation qui provient du bas. De p h ,  2 n'est pas possible de 
distinguer les outbursts et les discontinuités du revêtement. Ces infiormations sont très 
importantes dans cette étude et c'est pourquoi cette technique n'a pas été utilisée. 
2.3.2 Analyse d'images. 
Le poudrage est certainement fonction de la microstructure et afin de caractériser 
correctement la microstructure, il est nécessaire d'utiliser un outil comme l'analyse 
d'images. Cette technique est précise en plus d'être rapide. L'analyseur d'images utilisé 
dans ces travaux est le système Vision 2.1 de CLEMEX. 
Cet appareil est très puissant mais le problème avec les échantilIons galvanisés et alliés est 
un manque de contraste. Tel que mentionné dans la section du MEB, il n'a pas été 
pomile d'obtenir un contraste satisfaisant entre les quatre phases qui constituent un 
revêtement allié. Cet inconvénient obviait I'utilisation de I'analyse d'images automatique. 
Il y a deux routines d'analyses qui ont été dkeloppées pour les différents types de 
revêtements (voir annexe 4). La première a été développée pour les revêtements 
d o n n e s  qui présentent des couches presque constantes pour la totalité de I'image. 
sufiït de tracer à la main les contours de chaque phase. Les contours sont tracés dans des 
bitplanes différents fi de pouvoir séparer chaques phases lors des mesures. Lorsque les 
contours sont tous tracés, on procède par étape en faisant un ou exclusif. Les deux 
lignes deviennent de la même couleur et il est possible d'utiliser l'outil de remplissage. 
Lorsque la phase est de la couleur solide, on applique un grillage vertical de 300 lignes 
sur l'image. En faisant une opération ET, il y a 300 lignes qui ont la hauteur de la phase 
étudiée. On répète les mêmes étapes pour toutes les phases. Ii est possiile de suivre les 
étapes à l'aide de la figure 2.1 (page suivante). 
Figure 2.1 : a) image initiai6 b) contours des différentes phases, c) application de la 
grilie de 300 lignes et mesures de I'épaisseur de chaques phases. 
Les données sont ensuite sauvegardées dans un fichier de format texte. Ce fichier est 
constitué de chaque valeur de longueur d'une phase (bitplane). Les phases sont 
sauvegardées de façon séquentielle soit de la phase gamma jusqu'à la phase zeta (bitplane 
bleu à magenta). Voici un exemple de fichier de résultats obtenu à l'aide du logiciel 
Vision 2.1 . 
BpNaaic Routine Mag 
Bitpfane 1 ROUTINE 5000 
BpNamc R d c  Mag L M  Calib MeasTypc McasCh FiddCrit ObjCnt Tc#Arca 
Bdpht 2 ROUI1NESûûûX Mi- 0.038314 OBJ 5 1 301 502.022027 
Puisqu'ü y avait 10 champs étudiés par échantillon, il y avait 10 fichiers de résultats 
comme c e b c i  qui étaient produits pour un échantillon. Pour tracer les graphiques de 
distn'bution de chaque phase, ii était nécessaire de fùsionner ces 10 fichiers de façon à 
obtenir les données de chaque phase séparément. Le programme Epaiss2.exe était utilisé 
à cette fin et il en résultait quatre fichiers sot un pour chaque phase. 
Cette technique est rapide pour des revêtements uniformes puisque chaque mterface n'est 
tracée qu'une seule fois. Le problème avec cette routine se produit lorsque le revêtement 
n'est pas continu ou uniforme. En effet, les deux lignes doivent se toucher s'il y a un trou 
ou une discontmuité dans la phase. Lors de l'opération de OU EXCLUSIF, les lignes qui 
se touchent s'effacent et on doit trower tous les petits trous qui se créent et les retracer à 
la main. Pour palier a ce problème, une deuxième routine a été développée. Elle consiste 
à tracer tous les contours d'une mterface et de la remplir mimédiatement à l'aide de 
l'outil de remplissage. Cela permet de tracer des contours aussi complexes que possible 
et d'witer l'étape de OU EXCLUSIF. Cela si@e que les contours doivent être tracés 
deux fois mais c'est plus rapide que trower et boucher les trous laissés par l'opération 
OU EXCLUSIF. On applique a nouveau une grille de 300 lignes verticales suivi d'une 
opération ET. Les étapes suivantes sont les mêmes que ceIIes de la première routine et 
les fichiers de sortie ont la même forme. 
233 Diffraction des rayons X 
233.1 Acquisition des spectres. 
La difEaction des rayons X a été utilisée pour caractériser la microstructure des 
revêtements galvanisés et alliés. Cette technique a l'avantage de donner une mformation 
volumique et provenant d'une surface relativement grande. Les échantillons qui ont été 
étudiés sont les mêmes qui ont s e ~  pour le test de pliage. Ii est donc possible d'associer 
un comportement au poudrage ai fonction de la microstructure. 
Le difliactomètre est un Philips X-PERT. Ce difkaaomètre permet d'obtenir des 
spectres standards Bragg-Brandano (0- 20) et des spectres à des angles rasants. La 
souce de Cu fonctionnait avec des conditions d'utilisation de 45 kV et 40 rnA La 
source était en mode ligne avec une fente soller siit )> de 0.04'. 
Pour les études en mode Bragg-Brandano, la fente de divergence était 1/6" et le masque 
de 15 mm. Le monochromateur est un cristal de Cu courbé qui ne laisse passer que les 
raies Ka et Ka2.  Puisque les échantillons n'étaient pas parfaitement plats, la largeur du 
faisceau rayon X incident est réduite par la fente de divergence de 1 / 6 O  au lieu de la fente 
usuelle de 1". Le balayage des angles s'est fait en mode continu avec un pas de 0.04' et 
un temps d'acquisition de 3 s par pas. Les spectres ont été accumulés dans la région qui 
contient tous les pics miportants soit de 35 à 50' et de 64.5 a 6'. 
Les échantillons étaient nettoyés avec de l'acétone pour enlever tous résidus de coile et 
de poudre. Par la suite, ils étaient insérés dans le fiactomètre. Le temps d'acquisition 
était de 55 déchantiilon. En u t h t  une fente de divergence de Io, le temps 
d'acquisition n'aurait été que de 15 minutes pour une même intensité. 
Les échantillons qui ont été préparés pour les tests de cisaillement ont été étudiés par 
deact ion des rayons X en angle rasant. Cette technique de difiaction permet d'obtenir 
une profondeur de pénétration des rayons X de moins de 1 p. Cette caractéristique est 
intéressante pour déterminer les phases qui sont présentes en surface. 
Le principe de difiaction des rayons X n'est pas le même entre le mode Bragg-Brandano 
et angle rasant. Dans le cas du mode de difnaction Bragg-Brandano, la source et le 
détecteur rayons X se déplacent à la même vitesse angulaire. La source et le détecteur 
font un angle 0 par rapport à la surface de l'échantillon qui d o ~ e  l  28 de la loi de 
Bragg. Ce type de configuration est présenté à l'aide de la figure 2.2. 
hhnffUon 
Figure 2.2 : Schéma d'un diffractomètre (configuration Bragg-Brandano). 
Dans le cas de l'angle rasant, l'angle de la source reste le même et il n'y a que le 
détecteur qui se déplace. La loi de Bragg est toujours respectée puisque la position du 
détecteur est 20 - a (angle d'incidence du faisceau rayons X). Cette technique est hors 
focus ce qui a pour effet d'augmenter la largeur des pics. 
L'optique est particulière dans ce cas. La fente de divergence est 1/32" afin d'obtenir un 
faûceau le phis parallèle possible. Ii y a un conmiateur du côté du détecteur et un 
monochromateur plat en graphite. Ces modifications sont nécessaires puisque le système 
est hors focus. L'angle d'incidence est choisi en fonction de la profondeur de pénétration 
déskie. L'équation suivante donne la relation entre la profondeur de pénétration et 
l'angle d'incidence. 
W )  - P* 
-= 1-eV(-- 
1, ma sin(28-a) 
1, : intensité de la source rayons X 
p : coefficient d'absorption massique 
t : profondeur de pénétration des rayons X. 
2.3.3.2 Déconvolution des spectres de diffraction rayons X 
La déconvolution des spectres rayons X a été réalisée à l'aide du logiciel de 
déconvolution de Philips. Tous les pics qui se trouvaient entre 35" à 50° et le pic du fer à 
65.02" ont été déconvulés à l'aide de ce logiciel Cette région contenait entre 30 et 50 
pics selon les types de microstructures étudiées. 
Afin de deconvoher une région contenant autant de pics, il faut utiliser phisieurs régions 
contenant huit pics ou moins. En effet, le logiciel ne permet pas de déconvoluer des 
régions qui contiennent plus de huit pics. Donc, lorsque la région est sélectionnée, il faut 
entrer la position approximative des pics, la largeur à mi-hauteur (FWHM) ainsi qu'une 
approximation de l'mtengté du bruit de fond. La déconvohition des spectres rayons X 
donne les renseignements suivants : hauteur du pic, position du pic, largeur à mi-hauteur, 
aire du pic et intensité du bruit de fond Pour détember l'intensité d'un pic, on utilise 
l'aire du pic. 
Ce programme de déconvolution est très puissant puisqu'il tient compte de 12 facteurs 
qui correspondent à un pic obtenu par di86raction des rayons X. Les principaux facteurs 
utiiisés sont : la position du pic K, , l'intensité relative du pic K, par rapport à celle de 
Ka, et les erreurs de détection. 
Lors de la déconvolution, tous les pics sont considérés afin d'obtenir l'intensité totale 
réelle de chaques pics. Lorsque certains pics sont superposés, ils ne sont pas inclus dans 
le calcul de l'intensité total associé à chaque phase. Par exemple, il y a un pic de la phase 
5 qui se trouve a 41 -78" et un de la phase 6, à 4 1.8". Il n'est pas posnile de séparer ces 
deux pics même en utilisant le logiciel de déconvoluition. Alors, ces deux pics ne seront 
pas considérés dans le calcul de l'intensité totale pour tes deux phases. On peut donc 
faire un tableau qui résume les pics qui ont été considérés pour le calcul de I'mtensité 
total de chaque phase à l'aide du tableau 2.2. 
C'est en additionnant l'intensité des pics mesurés Ion de la déconvohition et qui sont 
compris dans cette liste que l'intensité totale était calculée. De cette façon, on était 
certain que l'intensité d'un pic ne serait pas amibuée à deux phases différentes. 







2.3.4 Microscope electronique à transmission. 
Le microscope électronique à transmission ofie une très bonne résolution spatiale, ce qui 
est particulièrement mtéressant pour des études analytiques. Le MET couplé avec un 
détecteur rayons X est un instrument analytique de premier ordre pour l'étude des 
composés de faibles tailles. Dans le cas présent, les phases mtéressantes à étudier à l'aide 
du MET sont les phases à l'interface soit T, Ti et la phase &. 
Le volume d'interaction des rayons X est très petit ce qui fait que le nombre de comptes 
est faible. Pour augmenter le nombre de comptes, il faut augmenter le courant de sonde 
maïs cela se fkit au détriment de la taille du faisceau. Les raies étudiées sont celles du fer 
I<P et du Pnc K, qui sont généralement mtenses. La raie K, de l'aluminium n'est pas 
étudiée puisque l'mtensité de celle-ci est proche de la Iimite de détection et qu'il ne s'agit 
pas d'une étude sur la dissolution de la phase Fe&-Zn lors du recuit. 
L'ultramicrotomie déforme fortement les échantillons ce qui empêche l'étude par 
=action électronique pour identifm les phases mtemétalliques par MET. La taille de 
grain des mtermétalliques est de l'ordre de 50 nm et ü n'est pas possible d'obtenir un 
cliché de =action même si les phases ont des réseaux cristallins différents. 
2.3.4.1 Facteur Cliff-Lorimer. 
La concentration des éléments Fe et Zn peut être quantifiée à l'aide du Eicteur Cm- 
Lorimer si le critère de la lame mince est respecté. Lorsque le critère de la lame niince est 
respecté, 1 n'est pas nécessaire de tenir compte du facteur d'absorption dans les calculs 
de concentration. La relation est donc la suivante : 
ou CA est la concentration de I'élément, I(AB le facteur de CliELorimer et IA est 
l'intensité du pic rayons X. La vérification du critère de la lame &ce est en annexe. 
Le facteur & peut être déterminé à l'aide d'un standard de composition connue ou 
d'une façon théorique. L'équation 2.3 donne l'expression du facteur K 
A : numéro atomique 
a : facteur de transition 
Q : section efficace d'ionisation 
w : rendement de fluorescence 
E : efficacité de détection 
Le problème majeur avec la d é t e d a t i o n  théorique du facteur K est d'estimer de façon 
précise la section efficace d'ionisation ainsi que l'efficacité de détection (particulièrement 
pour les éléments légers). L'erreur relative sur le facteur K théorique est donc supérieure 
à 10% dors que pour le facteur K expéhental, l'erreur relative se trouve entre 1 et 4%. 
Le standard qui a été utilisé lors des mesures du facteur K est : ZnFez04. On remarque 
que les deux éléments d'mtérêt se trouvent dans ce standard, ce qui M e  l'utilisation de 
plusieurs standards. La quantifkation de I'mtensité des pics a été effectuée à l'aide du 
programme Ciraphesp. L'évahation de facteur est présentée dans le tableau 
suivant 2.3. 
Tableau 2.3 : Évaluation da facteur Ku. à I'aide des intensités nettes obtenues 
avec le programme Graphesp. 
La valeur Le peut être évaluée en traçant le graphique du rapport d'mtensité I d F C  en 
fonction de la somme des mtensités. En effectuant une régression lméaire sur ces points, 
il est possille d'obtenir la valeur du rapport d'intensté I d F C  à zéro. Le facteur obtenu à 













23.4.2 Calcul de l'erreur absolue. 
L'erreur totale sur chaque analyse comporte plusieurs sources. L'erreur relative haie 
calculée sur les échantillons est la somme de l'erreur relative dûe au facteur Le phls 
celles associées à chaque mtaisité qui ont seM à f k e  le calcul de concentration. 
L'équation 2.4 permet de calculer l'erreur absohie pour des raies dont la disû-i'bution est 
gaussienne (Joy et 4 1986). 
Er. est l'emeur absolue de la barrette d'erreur qui sera disposée de part et d'autre de la 
concentration mesurée Cw. Ii sont les mtensités nettes des raies utilisées pour mesurer le 
fer et le zinc. Puisque la quantité de zinc est négligeable dans le fer, l'erreur relative 
associée au zinc ne sera pas considérée. 
L'erreur reiative du facteur k~~ est obtenue par 
où t est la fonction de distn't,ution statistique de Student avec un nRreau de confiance de 
95%' Sc est l'écart type pour n échantillons. Pour un échantillon parfaitement homogène, 
la mesure d'erreur sur &, peut atteindre f 0.5%. Typiquement, ces valeurs d'erreurs se 
trouvent entre k 1 à f 4%. L'erreur relative sur est : f 2.65% 
23.5 Microscope Auger. 
La microscopie Auger est u W e  pour des études de surface. Cette technique s'applique 
bien pour déterminer s'il y a un enrichissement de zinc aux jomts de grains du fer. Lors 
du test de cisaillement, il y a des grains de fer qui sont arrachés comme le montre le 
schéma de la figure 2.3. En étudiant la surface de ces grains de fer, il est possible de 
détecter du zinc. Ces informations sont importantes puisque la résistance au poudrage 
peut ê e  la combmaison d'une fiagilisation de l'acier par le zinc et d'une mauvaise 
cohésion entre les mtmétalliques Fe-Zn et acier. 
La résolution latérale de cette technique est approximativement de 1 pm mais ce qui la 
rend mtéressante c'est que l'on obtient une information chimique provenant d'une 
épaisseur de quelques couches atomiques ce qui la rend particulièrement utile pour 
étudier un enrichissement possible de zinc aux jomts de grains de fer. 
Figure 2.3 : Schéma des grains de fer arrachés lors de l'essai de cisaillement. 
Le fonctionnement d'un microscope Auger est exactement le même que cehii d'un MEB. 
Ii s'agit d'une sonde électronique qui balaye l'échantillon et l'imagerie peut se faire par 
les électrons secondaires ou rétrodifhsés. Les différences se trouvent au niveau du vide 
qui doit être environ de 1 X IO-' Pa comparativement à 1 X 10" Pa pour les MEB 
conventionnels, un décapeur ionique à l'argon et bien sûr le détecteur des électrons 
Auger. La qualité du vide dot être très bonne puisque les mteractions qui nous 
intéressent se passent en surface. Si le vide n'est pas assez bon, il y a contamination de la 
d a c e  et les analyses ne sont plus satisfaisantes puisqu'il y a des pics de carbone trop 
importants. La spectrométrie Auger est une analyse ponctueIle. Le f ~ c e a u  est dirigé 
sur la région d7mtérêt et reste immobile pour toute la durée de l'analyse. Les conditions 
d'utilisation sont les suivantes : 20 kV, - 1 X IO-' A- Les événements Auger se 
produisent dans tout le volume d'interaction sauf que seuls ceux qui se passent à la 
d a c e  peuvent être détectés et il est donc possible d'utiliser des courants de sondes 
importants. La tension d'accélération est élevée pour obtenir une bonne résolution 
latérale. 
La première étape d'une analyse Auger est de s'assurer que la région d'intérêt se trouve à 
I'eucentrique. Cette étape est importante puisque le fhceau ionique d'argon est ajusté 
en fonction de la hauteur eucentrique. Si cette hauteur n'est pas respectée, le décapage 
ionique ne se fera pas nir la région d'intérêt mais plutôt sur une autre région. Les 
paramètres d'acquisition des spectres sont optimisés ai fonction du signal qui provient de 
l'échantillon. Les paramètres constants sont : 32 ms, 5 passes, step de 2 eV, 40 à 1500 
eV et mode différentiel avec une modulation de 7 eV. Les échantillons n'ont pas été 
inclinés puisque les particules avaient de petits diamètres et une faible épaisseur. 
Il a été mentionné plus haut qu'il est possible de décaper la surface qui est étudiée. 
L'avantage est que l'on obtient une idonnation qui a une relativement bonne résolution 
en plus d'obtenir une information en profondeur. S'il s'agit d'un enrichissement des 
joints de grains, en s'éloignant de ces jomts par décapage, il devrait donc y avoir une 
variation des profils Auger avec la profondeur. 
3.1 EFFET DU NIVEAU DE FER DANS LE BAIN DE GALVANISATION. 
3.1.1 Matrice expérimentale. 
La première série d'essais avait pour but de caractériser l'effet du fer sur la réactivité des 
aciers en fonction du aiveau d'aliiminiiun Tel que mentionné au chapitre 2, le ratio Fe/A 
peut jouer un rôle important sur la formation de la couche mhibitrice. 
Il est possible de suivre le profil thermique de l'acier (et donc du revêtement) à l'aide 
d'un thermocouple situé juste au-dessus de la zone d'mtérêt. Les conditions 
d'élaboration des échantillons sont présentées dans le tableau 3.1. Tous les échantillons 
ont été refroidis à l'azote liquide. 
. . 
Pour chaque niveau d'ahumnnim, le bain de zinc était libre de fer, soussaturé en fer ou 
sursaturé en fer Bélisle et a1 (199 1). Comme le montre la matrice expérimentale, l'effet 
du niveau de fer dans le bain a été observé dans le bah de zinc et lors du recuit. Les 
sections tnnsversales des échantillons ont été attaquées puis observées au MEB. 
Tableau 3.1 : Conditions d'elaboration des échantillons de la première série. 
# d'éch Al % poids Fe O h  poids Acier Température Temps de 
' 
dans le b a h  dans le bain de recuit (OC) recuit (s) 
1 PL15 0.12 0.000 ULC/TVNB 1 -- 0.00 
3.1.2 Observations au MEB. 
3.1.2.1 Échantillons galvanisés. 
La figure 3.1 montre des régions typiques des échantillons galvanisés pour des conditions 
. . 
sous-saturés et sursaturés en fer pour les deux niveaux d'a- Comme nous 
. . 
powons le constater a 0.12% d'a- il y a une présence phis importante de 
composés Fe-Zn pour l'échantillon provenant d'un bain sursaturé en fer (figure 3.1 (b)) 
par rapport à celui qui provient d'un bain sous-saturé (figure 3.1 (a)). Les deux 
microstructures présentent de gros grains de < mais il y a un début de formation de ZAL 
dans le cas de l'échantillon sursaturé en fer. Ceci indique que la réactivité de l'acier est 
plus grande lorsque le bain est sursaturé en fer. 
Il en est de même pour le niveau d'aluminium de 0.165%. En effet' les revêtements 
produits dans un bain sous-saturé en fer ne présentent que la phase q, alors qu'on note la 
présence de petits cristaux de I; ou 6, de 0.5 pm pour l'échantillon provenant d'un bain 
sursaturé en fer. 
Figure 3.1 : ÉchantilIons galvanisés a) 0.12% Al et 0.020% Fe, b) 0.12% Al et 
0.045% Fe, c) 0.165% Al et 0.010% Fe, d) 0.165% Al et 0.030% Fe. 
La présence de ces grains pour les bains sursaturés en fer contenant 0.165% d'aluminium 
nous révèle des aspects importants sur la croissance des phases lors de la galvanisation. 
En effet, les grains de 5 et de 61 présents peuvent être le fi& de deux réactions possibles. 
La première hypothèse est que ces grains ont crû directement sur la couche inhibitrice 
Lors de la galvanisation. Ii pourrait y avoir, formation d'une couche Limite où le niveau de 
fer serait plus élevé juste au-dessus de la couche inhibitrice. Rusque le bain est sursaturé 
en fer, le fer qui se trouve à proximité de la couche inhibitrice précipiterait sur cette 
dernière pour former des grains de 61 et de 6. Le niveau de saturation de cette couche 
. . limite ainsi que l'épaisseur de celle-ci serait fonction du niveau de fer et d' ' dans 
le bain de galvanisation. B o d o  a montré que le niveau de fer dans le bain &ence la 
vitesse de croissance de la couche mhiitrice (tableau 1.3). Comme le montre les figures 
3.1 (c) et (d), le ratio Fe/A aurait aussi des répercussions sur la sursaturation en fer au- 
dessus de la couche mbibitrice ou sur la formation des mtermetalliques Fe-Zn. La 
croissance rapide subséquente des autres phases pourrait se faire par diffusion à l'état 
solide et liquide. 
La deuxième hypothèse est que les phases 6, et 5 qui se trowent à la surntce de 
l'échantillon sursaturé seraient apparues lors du refioidissement de l'échantillon. En 
reprenant l'hypothèse qu'une couche b i t e  riche en fer se trouvent au-dessus de la 
couche mhiitrice lors de la galvanisation, il est concevable qu'elle se solidifie par la 
précipitation des phases 61 et < lors du refioidissement. Toutefois, il est peu probable 
qu'i! s'agisse du mécanisme principal de croissance puisque les échantillons ont été 
refroidis à l'azote liquide. Il serait possible de vérifier expérimentalement cette hypothèse 
en étudiant l'effet du temps d'immersion et des vitesses de refkoidissement sur la 
croissance des intermétdliques Fe-%. 
3.1.2.2 Échantillons galvanisés et alliés. 
Les échantillons partiellement alliés et completement alliés ont été étudiés selon la 
même procédure que les échantillons galvanisés. Après un recuit de 1.2 seconde, les 
échantillons produits à 0.12% Al présentent une morphologie semblable c'est-à-dire 
qu'ils sont constitués d'une phase r uniforme de moins de L p, 6i au-dessus et de gros 
grains de 6 à la surface. Il en est de même pour les échantillons recuits pour 10 sec. 
(figure 3.2). 
Figure 3.2 : Revêtements complètement aiiiés a) 0.12% Al, sous saturé en Fe, b) 
0.12%Al, sursaturé. 
L'évolution de la microstructure à 0.163% Al se fait par germination et croissance des 
ZAL pour les bains sous-saturés et sursaturés (voir flèches dans les figures 3.3 (a) et (b)). 
Les deux échantillons présentent une proportion de la phase q relativement importante 
en plus de contenir de nombreux cristaux de C,. Pour ce qui est de l'interface, elle est 
principalement composée de ZAL qui ont coalescé. On peut donc en déduire que la 
vitesse de croissance des phases est similaire pour ces deux échantillons recuits 13 sec. 
La microstructure finale est la même pour les échantillons completement aiiiés (figure 
3.3 (c) et (d)). On retrouve les quatres phases principales dans des proportions qui sont 
comparables. La phase qui se trouve a l'interface est T, au dessus on retrouve les phases 
6,, 6, et 5 en surface. Un autre aspect important des microstructures qui se compare très 
bien est la présence des fissures. (Goggins, 91) ont rapporte que les échantillons 
galvanisés et alliés présentaient des fissures à la suite du recuit. Ces fissures sont 
observées sur les échantillons préparés dans un bain sous-saturé et sursaturé en fer. Ces 
fissures peuvent avoir une influence importante lors des essais de mise en forme des 
échantillons. 
Figure 3.3 : Échantillons gahanisés et alliés dans un bain de 0.165% Ai recuit 13 
sec. a) sous-saturé en Fe, b) sursaturé ; c) 32 sec. sous-saturé, d) 38 sec. sursaturé. 
Ii est donc possible d'afnrmer que Les échantillons galvanisés et alliés produits dans un 
bain sous-saturé en fer ont des rnicrostmctures semblables à ceiles des aciers galvanisés 
f i é s  produits à partir d'un bain sursaturé et par conséquent, que le comportement lors de 
la mise en forme de ces derniers devrait être comparable. 
En résumé, il y a un effet important du ratio Fe/AI dans le bain de galvanisation sur la 
formation de la couche iahibitrice et des premiers intermétalliques Fe-Zn. Les 
échantillons galvanisés dans un bain sous-saturé en fer présentent des intermétalliques Fe- 
Zn de plus petites tailles et moins nombreux et que cew produits dans un bain sursaturé 
en fer. Lors du recuit, cette effet semble mineur puisque les microstructures observées 
sont les mêmes pour toutes les conditions d'élaboration. Les travaux de (Baril, 97) 
. . permettront de mieux comprendre l'effet du niveau de fer et de I'ahimmnun dans le bam 
de zinc sur la formation et la destruction de la couche inhibitrice. 
3.2.1 Matrice expérimentale. 
La microstructure des revêtements g&anisés et alliés joue un rôle important sur la 
résistance au poudrage tel que montré dans la revue de la littérature. Ii est donc 
important de comprendre l'évolution de la microstructure lors du recuit pour les 
différentes conditions d'élaboration des échantillons. Pour être en mesure de bien 
comprendre ce qui se passe, il faut d'abord connaître le rmêtement de base, c'est-8-dire 
les échantillons uniquement galvanisés. Le tableau 3.2 présente les échantillons qui ont 
été galvanisés et refroidis à l'air. 
Tableau 3.2 : Échantillons galvanisés pour des niveaux d'Al de 0.100/4 0.120/4 
0.14% et 0.16OA 
No échantillon Al % poids Substrats Temps 
POL 358 1 0.10 3.5 Il 
. 2  POL 364 O. 10 Ti/Nb-DOF 3.5 
3.  POL 354 o. 10 n c - L T V  3.5 
4 POL 339 O. 12 Ti-LW 3.5 
5 POL 343 0.12 T i - D O F  3.5 
6 POL 333 O. 12 ULC-LTV 3.5 
7 POL 290 0.14 Ti-LTV 3.5 
8 POL 295 O. 14 TYNbDOF 3.5 
9 POL 283 O. 14 ULC-LW 3.5 
1 1 POL 137 1 O. 16 1 T m - D O F  1 3.5 11 1 12 [ POL 125 O. 16 1 ULC-LW 1 3.5 1 
Les échantillons T i  étudiés dans cette section ne sont pas les mêmes que ceux qui 
seront étudiés dans le chapitre de la résistance au poudrage. Ces échantillons ont été 
choisis parce que le niveau de Nb est phis élevé et qu'il est plus représentatif des niveaux 
utilisés dans l'industrie. Nous avons cru bon de présenter ces résultats puisque les 
substrats IF T i  présentent un intérêt industriel au niveau de la mise en forme. 
. . Lors des recuits partiels, ces trois substrats ont été étudiés pour des niveaux d'a- 
dans le bam de 0.14% et 0.16% seulement. Les échantillons produits dans des baÎns 
contenants 0.10% et 0.12% d'aluminium n'ont pas été étudiés puisque le début de la 
formation des mtermétaIliques se produit lors de la gahranisation. 
La réaction d'alliage se produit très rapidement lors du recuit. La procédure de 
production des échantülons a été légèrement modifiée. La vitesse de montée en 
température lors du recuit s'est faite plus lentement a h  d'obtenir un meilleur contrôle sur 
les températures de recuit. L'étude s'est basée sur une montée en forme d'escalier c'est- 
à-dire que l'on atteignait une certaine température et que celle-ci était maintenue pour 
une courte période de temps. Tous les échantillons ont été refroidis a l'azote liquide. Le 
tableau 3.3 donne la liste des échantillons produits lors de cette étude. 

Riisque la période d7aIliage initiale était étudiée dans cette matrice, les échantillons ayant 
été recuits pour une trop longue période n'ont pas été considérés. Les deux demières 
colonnes du tableau donnent la teneur en fer (% poids) mesurée par absorption atomique 
(ICP) ainsi que l'épaisseur moyenne du revêtement apres le recuit. Comme nous 
pouvons le constater, les températures moyennes obtenues varient entre 436 et 490°C. 
Le temps de maintien des températures varie d'une seconde jusqu'à 50 secondes. Il a 
donc été possible de NMe I'évohition de la microstructure ai fonction du temps et de la 
température de recuit. Les échandlons étaient refkoidis à l'azote liquide après le recuit. 
3.2.2 Observations des échantillons galvanisés. 
Les échantillons galvanisés sont présentés à la figure 3 -4. A 0.10% d'ahimmuim pour le 
substrat IF-Ti, la réaction est violente et se produit par g e d a t i o n  et coalescence des 
ZAL et aussi par croissance de gros grains de 5 sur toute la d a c e  alors qu'à O. 12%' la 
réaction ne fait que commencer et présente quelques grains de i dispersés. La cinétique 
de formation des intemétalliques est complètement modifiée pour le substrat IF lorsque 
le niveau d'aliiminiiim passe de O. 1 O à 0.12%. 
Les substrats ULC présentent une morphologie semblable entre 0.10% et 0.12%, c'est à 
due qu'il y a une croissance d o r m e  des grains de 5, quoique moms importante à 
0.12%. Lorsque le niveau d'al- passe à 0.14%, la quantité de grain de 5 est 
encore plus faible qu'à 0.12%. Donc, dans le cas du ULC, la transition se produit d'une 
. 
façon continue avec l'augmentation du niveau d'ahunmnim dans le bain. 
. . Pour le niveau d'ahunmnim de 0.14%' la microstructure est composée de quelques grains 
de sur ces deux substrats. A 0.16%, les grains de 5 sont très petits mais sont une fois 
de plus similaire entre les deux substrats. 
a Figure 3.4 : Échantillons galvanisés 3.5 sec. 
On peut aussi présenter l'évolution de la microstructure en fonction du niveau 
d'aluminium pour le substrat I F - T M  (figure 3.5). La réaction se produit de façon très 
violente à 0.10% d'aluminium puisque la totalité du revêtement est composée de ZAL 
qui ont coalescées (figure 3.5 (a)). La cinétique de formation des intermétalliques 
ralentit beaucoup à 0.12% mais reste un peu plus élevée que celles observées sur les 
deux autres substrats (figure 3.5 (b)). Ii en est de même pour les niveaux d'alumiouim 
de 0.14% et 0.16% 
Figure 3.5 : Échantillons de IF-TüNb galvanisés 3.5 sec. (a) 0.10% Al ; (b) 0.12% 
Al ; (c) 0.14% Al ;(d) 0.16% Al. 
Les travaux de Baril (1997) montrent qu'il n'y a pas de formation de la couche 
inhibitrice à 0.10% Al pour les trois types de substrats, ce qui explique la rapidité de la 
réaction pour les trois substrats. Cette couche commence à se former à partir de 0.12% 
pour les trois substrats. Cette couche commence à se former à partir de 0.12% 
d'a- 
. . Les substrat IF sont plus réactifs à 0.10% Al puisqu'ils présentent la plus 
grande quantité d'intemétalhques Fe-Zn suite à la gdvanisation de 3.5 sec. Cependant, 
. . la transition est brutale entre 0.10% et 0.12% d'ahunmnun pour ces substrats alors 
qu'elle se fait graduellement pour le ULC. On peut résumer les observations à l'aide du 
tableau suivant. 
TabIeaa 3.4 : Résumé des observations sur l'effet du niveau d'aluminium et du 
substrat lors de la galvanisation (3.5 sec d'immersion, T 46S°C, sous-saturé en Fe). 
ULC IF-Ti I F - T i  
Interface recouverte Interface composée ZAL qui ont 
de grains de < + tii et de phsieurs ZAL et coaiescées. 
quelques ZAL quelques grains de < 
Phsieurs grains de < ( Quelques grains de 5 1 Phisieurs grains de 5 
Quelques grains de < Quelques grains de < Quelques grains de I l 
Grains très h s  de 6 1 Grains très fins de < ( Grains fins de 5 
Comme on vient de le voir, ce qui difEérencie les trois substrats, c'est la réactivité de 
ceux-ci ainsi que l'efficacité de la couche inhiiitnce. Ces différences sur la cinétique de 
formation de Fe-Zn en fonction du niveau d'aluminium et du substrat ont certainement 
des répercussions sw les caractéristiques de résistance au poudrage. L'élaboration d'un 
mécanisme de formation des mtermétalliques Fe-Zn et Fe-AI lors de la galvanisation ne 
fait pas partie du cadre de ce travail Les travaux de Baril (1997) permettront de nous 
apporter les réponses. 
3.2.3 Observation des échantillons partiellement recuits. 
Les échantillons ont été préparés selon la technique expérimentale présentée dans le 
chapitre 2. Ii est possible d'observer les aspects microstructuraux a la suite d'une 
attaque a l'aide du réactif Kilpatrik. L'étude des coupes transversales nous a révélé que 
la croissance des couches intemétalliques se fait par plusieurs modes. Nishimoto (1 986) 
avaient proposé trois modes de croissance des intermétalliques pour des bains contenant 
plus de 0.12% d'aluminium soit: type-1 (ZAL), type-2 (6 , )  et type-3 (< et 6). Ceci 
correspond bien avec ce que l'on trouve sur les échantillons partiellement recuits. La 
figure 3.6 montre une microstructure typique d'un échantillon partiellement recuit avec 
une flèche représentant chaque type de morphologie. 
Figure 3.6 : Microstructure typique d'un échantillon partiellement recuit (Ti, 
0.16% Ai, 7.5 sec., 446OC). 
Il est possible de bien distinguer sur cette figure trois types de morphologies. La 
première est celie associée aux ZAL (type-1). Ce type de morphologie a fait l'objet de 
plusieurs études et il est généralement admis qu'elle est composée de la phase r à 
l'interface, 6, au centre et < en ninace. Il y a deux tailles de ZAL dans cette figure. 
Celle qui se trouve a gauche occupe une grande proportion du revêtement alors que celle 
a droite est très petite. On remarque que pour toutes les tailles de ZAL, l'aspect de % 
sphère est toujours conservé. De plus, les trois phases principales se trouvent à I'mteneur 
des ZAL, peu importe leur taille. II est donc raisonnable de croire que la croissance des 
ZAL se produit par une croissance en trois dimensions. 
Le deuxième type de morphologie est ceiui associé à la phase 61 (type 2). Ii s'agit de 
petits cristaux compacts. Le type 3 est associé a la phase <. Elle consiste en de gros 
grains qui ne sont pas compacts et souvent orientés à 45' par rapport à la d a c e  de 
I'échantdlon. 
Comme nous venons de le constater, les résultats cornespondent bien avec ce qui a déjà 
été décrit dans la littérature. Cependant, il manque un type de morphologie qui n'a pas 
été abordé par phsieurs auteurs. Il s'agit des cratères. En effet, lors du recuit, il y a 
parfois l'apparition de régions ou le revêtement n'est pas présent ou très mince. 
Généralement, ces régions se trouvent entre deux ZAL (figure 3.7). 
Figure 3.7 : Microstructure présentant un cratère. 
Une étude a été réalisée afin de déterminer la proportion de chaque type de morphologie 
en présence lors des différentes étapes de recuit. Les types 2 et 3 n'ont pas été 
considérés différents lors de cette étude puisqu'il s'agit dans les deux cas des phases SI 
et 6.  II est parfois difficile de discerner le nombre exact de ZAL puisque celles-ci 
coalescent éventuellement lors du recuit. C'est pour cette raison qu'une colonne à été 
réservée pour cette morphologie (ZAL coal.). Enfin, une colonne représente Les cratères. 
La mesure de I'importance relative des composants s'est fait a L'aide d'un MEB. Ainsi, 
c'est la longueur de ligne qui a été utilisée pour déterminer la taille de chacun des 
constituants. Ce résumé des observations est présenté dans le tableau 3.5. 
Tableau 3.5 : Type de microstructure en fonction des paramètres opérationnels. 
Le niveau d'aluminium dans le bain et le type de substrat ont me grande influence sur la 
cinétique de formation des Sitermétalliques comme le montre le tableau précédent. Les 
sections suivantes discutent des aspects particuliers de chacun de ces paramètres. 
3.2.3.1 Effet de I'aluminium. 
Les échantillons POL 259 et 326 ont été produits dans des conditions similaires. La seule 
différence est le niveau d'diiminium. L'échantillon POL 326 qui a été produit dans un 
bain contenant 0.14%Al alors que pour le POL 259, le bain contenait 0.16?4&. On 
remarque que la différence (figure 3.8) entre les deux microstructures est substantielle 
puisque l'échantillon POL 259 (a) ne contient que des cristaux de < et & avec une 
substantielle puisque l'échantillon POL 259 (a) ne contient que des cristaux de & et 6 [  
avec une proportion de 1 importante alors que le POL 326 (b) est presque complètement 
allié. En prolongeant le recuit d'un échantillon qui provient d'un bain de 0.16% 
d'aluminium (POL 262), on obtient une microstructure comparable à celle d'un 
échantillon produit dans un bain de 0.14% d'aluminium (POL 326). Ces phénomènes 
sont observés pour les substrats ULC (POL 243 et 3 12). 
La vitesse de réaction, comme on vient de le voir, est beaucoup plus grande avec un 
niveau d'aluminium faible. Avec 0.16% d'aluminium, la réaction ne fait que 
commencer d o n  qu'a 0.14% d'aliiminium, la réaction est presque compiète. Cette 
différence nous permet d'apprécier une fois de plus l'effet du niveau d'Al et de la couche 
inhibitrice sur la vitesse de réaction entre le substrat et le zinc liquide. Ces observations 
correspondent parfaitement avec celles réalisées dans la section 3.2.2 qui montraient 
qu'une augmentation du niveau d'aluminium réduisait la vitesse de réaction. 
Figure 3.8 : a) Ti-O.l6%Ai, 4.5 sec, 45S°C, b) Ti-O.lI%Ai, 4 sec, 462OC. 
3.2.3.2 Effet du substrat. 
Les substrats IF sont reconnus pour être plus réactifs que les substrats ultra bas carbone 
ULC. On s'attend à ce que l'alliage pour des conditions d'opération similaires soit donc 
plus rapide pour les IF que les ULC. Ce qui est étonnant, c'est qu'au tout début de la 
réaction, les deux substrats présentent une morphologie similaire comme le montrent les 
échantillons POL 242 et 259 (figures 3.9 a) et b)). Les grains de < sont cependant un peu 
plus gros et localisés dans le cas du substrat de Ti. Cette différence s'accentue avec 
l'avancement de la réaction. 
Figure 3.9 : a) Ti-O.l6%Ai, 4.5 sec, 4S°C ; b) ULC-O.l6%Ai, 4 sec, 460°C. 
Si la réaction initiale est similaire, la suite de la réaction est très différente. En 
comparant les échantillons POL 250 et 243 (figures 3.10 (a) et @)) dont le traitement 
thermique et le niveau de fer sont semblables, la croissance des phases intermétalliques 
n'est plus la même. Dans le cas de l'échantillon ULC pour un niveau de fer de 1.37% 
dans le revêtement, la presque totalité de l'interface est composée de <+6, alors que pour 
le Ti avec 1.44% de fer, l'interface est constituée de ZAL qui ont coalescées. 
Figure 3.10 : a)Ti-O.16%Ai, 6.5 sec, 44S°C ; b)ULC-O.l6%Ai, 7.5 sec, 475OC. 
La vitesse de réaction est donc beaucoup plus rapide pour un substrat IF-Ti que pour ie 
ULC. Une fois de plus, ces observations sont cohérentes avec la littérature. On 
remarque aussi que la totalité de l'interface aciedrevêternent dans le cas du ULC est 
constituée d'intermétalliques Fe-Zn alors que le IF-Ti présente plusieurs régions qui ne 
sont pas couvertes par ces intermétalliques. 
Or, cette dinérence de morphologie initiale nous laisse croire que la suite de l'alliage 
sera différente mais il n'en est rien. La croissance des intermétalliques sur les deux 
types de substrats se fait par germination et croissance des ZAL à 0.14% et 0.16% 
d'aluminium (figure 3.1 1). 
Figure 3.11 : a)ULC-0.16%Ai, 14 sec, 485*C, b) TN-0.14%Al, 13 sec, 437OC. 
On peut résumer la séquence de formation des mtermétalliques Fe-Zn nir les deux types 
de substrats de la façon suivante : 
1. Lors de la gaivanisation à 0.14% Ai, les microstnictures des échantillons ULC et IF 
sont composées de quelques grains de 6 et de grains de 5 très fins à 0.16% Ai (section 
3.2.2). 
2. Les microstructures sont composées de grains de 5 importants pour les deux types de 
substrats après les premières secondes de recuit. 
3. Après quelques secondes de recuit, la vitesse de réaction devient beaucoup plus 
grande pour les substrats IF (apparition de ZAL). 
4. Fmalement, la croissance se produit pour les deux types de substrats par germination 
et croissance des 22U à des niveaux élevés d'aluminnim, La microstructure h a l e  est 
donc composées de ZAL qui ont coalescé et de cratères. 
Cette augmentation de la Messe de réaction pour les substrats IF nous rappelle 
l'hypothèse de la réactivité plus importante des aciers IF due à la grande pureté des jomts 
de gains .  Lorsqu'il y a bris de la couche inhibitrice sur un échantillon IF' les jomts de 
grains très purs deviement des chemins de diffusion efficace pour le fer et le zinc, ce qui 
permet aux ZAL d'apparaître très rapidement. La distance entre chaque ZAL est environ 
10 p (figures 3.11 (a) et (b)), ce qui correspond à la taille de grain (annexe 1). Ces 
observations appuient l'hypothèse de la g e h a t i o n  des ZAL aux joints de grains 
(Nishimoto et al, 1986 ; Inagaki et ai, 1992). C'est donc celle-ci qui est retenue pour 
expliquer cette différence de réactivité entre les deux types de substrats. 
Le tableau 3.5 montre que les substrats ULC possèdent un nombre de cratères supérieur 
à celui des IF pour des niveaux d'aliiminium de 0.14 et 0.16% lorsque les échantillons 
sont moyennement alliés. Ceci indique qu'il y a une différence dans le mode de 
croissance entre les deux types de substrats. La réactivité des jomts de grains est moins 
grande dans le cas des substrats ULC comme on vient de le voir. Alors il est possble 
d'imaginer que la dZùsion des atomes de Fe et de Zn se fdit beaucoup plus difficilement 
que dans le cas des substrats IF, ce qui ralentirait la formation des intemétalliques Fe-Zn 
à l'interface nibstrat/revt3ement. Cette difücufté pour les atomes, à voyager au travers 
des joints de grains du substrat peut expliquer en partie la plus grande présence de 
. . 
cratères pour ces substrats à des niveau d'ahunmnim élevés. Nous reviendrons sur ce 
point dans la section suivante qui traite des mécanismes d'évohtion de la microstructure 
lors du recuit. 
3.2.4 Mécanismes d'évolution de ia microstructure. 
La croissance des phases intemétalliques a été modélisée de plusieurs façons a f h  d'être 
en mesure de prédire la microstnicture h a l e  en fonction des paramètres d'opération. 
Certains modèles sont purement théoriques, d'autres sont expérimentaux et kalement 
certains sont une combmaison des deux premiers. 
Le premier type de modèle se base très souvent sur la résolution de la deuxième équation 
de Fick Il ne s'agit pas ici d'une étude exhaustive des modèles théoriques mais 
uniquement d'une présentation des principes de base sur lesquels la phipart des modèles 
sont basés. On peut d'abord écrire la première loi de Fick comme 
La variable D est le coefficient d'mterdiffusion. On suppose que les concentrations aux 
mterfaces ( C, et Cm ) sont constantes et égales aux valeurs à I'équili'bre. De plus, les 
concentrations à l'id% et a moins l'infini sont constantes. Si on considère que le mu< de 
matière va de droite à gauche, le taux d'avancement d'une mterface est donné par 
C'est à dire que le £lux Jap de la phase a à I'mterface doit apporter une quantité 
additionnelle (Cd - C, )d5, par unité de temps afin que la phase a puisse avancer dans 
la phase B. 
Donc en combinant les équations (3.1) et (3.2), nous obtenons : 
Si on applique le théorème de Boltzmann on peut exprimer la concentration C(x,t) en 
fonction d'un seul paramètre A = x / 6. On peut écrire que 
Si la concentration reste constante, tel que mentionné 
paramètre h, selon lequel c est exprimé, dot  être constant 
unique de h seulement, et est par conséquent, constant 
réécrire (3.3) comme 
plus tôt, alors la valeur du 
Mais, dcldh est une fonction 
à l'mterface. On peut donc 
On recomait la forme racine de t qui est exprimée dans les équations de croissance des 
phases. Dans le cas général à n phases, l'équation devient : 
Cette équation est une fonction très complexe de la température. En effet, on peut 
exprimer les coefficients d'interdiffusion par 
et Ni :proportion d'un constituant 
De pius, les valeurs de K dépendent de la température puisqu'elles sont fonction des 
différents coefficients de âifhsion 
Les constantes paraboliques de réaction mesurées a l'aide de ces équations ont un ordre 
de grandeur supérieur à celles observées expérimentalement selon les travaux de Simard 
(1993). De plus, si on étudie les résultats obtenus par Chakkingal et al (1995)' on note 
une grande différence entre les prédictions du modèle et les observations expérimentales. 
Plusieurs explications ont été données pour expliquer ces différences entre les modèles et 
les obsewations expérimentales. Selon Onishi et al (1974)' si une seconde phase apparaÎt 
après un certain délai et qu'elle a un coefficient d'mterdifhsion plus élevé que la phase 
qui est déjà apparue, la première phase est consommée lors de l'apparition de la seconde. 
C'est ce qui semble se produire lors de l'apparition des phases 1;, 6, et r (Simard, 1993). 
Le taux de croissance ne correspondrait plus, pendant cet intervalle de temps à la loi 
parabolique. 
Un autre inconvénient à ce type de modélisation est qu'il suppose une interface plane et 
continue entre les dinérentes phases. Comme nous l'avons constaté dans le chapitre 
3.2.2.2, les mterfaces ne sont pas du tout planes et d o r m e s ,  principalement au début de 
la croissance des mtermétalliques Fe-Zn. C'est une autre raison pour laquelle les modèles 
basés sur une croissance 1D ne peuvent modéliser d'une façon adéquate la croissance de 
ces phases. Pour rendre les choses encore plus intéressantes, Adachi et al (1995) ont 
proposé que la phase r croisse de façon latérale (2D). Ces modèles sont donc 
intéressants lorsque les mterfaces deviennent planes et qu'un régime pemÿuient est établi. 
Les différents modèles expérimentaux sont présentés dans le chapitre 1.3.4. Ceux-ci ont 
tous leurs pomts forts mais aussi leurs pomts faibles. Si on pense au modèle de Mercer et 
al (1992), la séquence de formation des intemétalliques est l'apparition de la phase 1;' 
ZAL (6, et 5) et lorsque la phase 6, est continue, apparition de la phase T. Les 
observations de plusieurs auteurs ainsi que celles que l'on a réalisé montrent plutôt que 
les ZAL sont composées de 61 et 5 ce qui H e r e  considérablement avec les 
observations de Mercer. 
Jordan et al (1994) n'ont pas observé la présence de ZAL dans des substrats IF-Ti 
. . 
provenant de bain contenant 0.10% d'ahunmnim alors que nos observations tendent à 
montrer le contraire. La présence des ZAL a été observée pour un niveau d'aluminium 
de 0.15%. Ils ont noté la présence de cratères ce qui correspond a ce que l'on observe. 
Les premières phases à faire leur apparition sont 61 et les ZAL. La croissance se ferait 
par l'apparition d'un mélange des phases &+< qui cowrent la totalité de la surface et qui 
croît vers la d a c e  du revêtement. La phase r fait sont appartion lors de la croissance 
de la phase 6, et croît jusqu'à une épaisseur de 1 pm Lorsque la phase Zii atteint la 
d a c e  du revêtement, la croissance de la phase r reprend. 
Le recuit des échantillons galvanisés s'est fait in situ dans un microscope 
environnemental. Au départ, le revêtement était solide et la majorité de la croissance 
s'est fait aussi à l'état solide, ce qui ne correspond pas à la pratique de I'industrie. En 
effet, après un temps de recuit de 1 min 32 s, la température se trouvait à 410°C, ce qui 
est sous la pomt de fùsion du zinc (les recuits sont généralement moms de 60 s). Cela 
peut être une raison pour laquelle ces auteurs n'ont pas observé de ZAL pour les 
échantillons produits dans un bain de 0.10% d'aliiminium Le modèle qu'ils proposent 
est intéressant mais les observations que nous avons réalisées ne montrent pas de couche 
à l'interface qui soit continue dans les premières étapes de la croissance. De plus nos 
observations indiquent une présence plus importante des ZAL lors de la croissance des 
phases pour les substrats IF-Ti à 0.10 et 0.16% d'diimmium_ 
Le modèle proposé par Simard (1993) ne tient pas compte non plus de l'effet des ZAL. 
Le modèle de déstabilisation de la couche inhiibitrice par l'apparition de la phase 6i a la 
d a c e  du Fe& est très mtéressant mais n'est plus considéré comme étant la principale 
cause de la destruction de la couche. Un autre aspect qui ne correspond pas à ce qui est 
obsené par la phipart des auteurs est le point 4) du modèle qui propose une couche 
d o n n e  de < au dessus de 4. Les auteurs (y compris Simard) s'entendent pour dire que 
la phase 6 ,  a le taux de croissance le plus élevé dors que la phase ï a le phis faible au 
début de la réaction. Si on considère que la phase 6 ,  croit uniquement vers le substrat, 
alors la phase r ne peut pas se former puisqu'eJIe serait aussitôt consommée par la phase 
6,. Ceci miplique une des deux choses suivantes : 1) le taux de croissance de la phase r 
est beaucoup phis élevé que cehu de la phase 61, ce qui voudrait dire que le taux réel de 
croissance de la phase r serait cehii qui est mesuré plus le taux de la phase 6 ,  ; 2) la phase 
61 croit principalement vers la surface du revêtement et non vers le substrat. 
Inagaki et ai (1992) proposent un modèle qui correspond a ce que l'on observe. Les 
conditions d'élaboration des échantillons étaient : substrat de IF-Ti galvanisé dans un bain 
de O. 1 2 9 d  à 460°C puis recuit de 5 à 20 sec a 450°C. Il y a formation de germes de < 
et de ZAL au début du recuit. Les ZAL sont composées des phases T, 6i et <. A phs 
haute température, la première phase à apparaÎtre est 61. Cependant, ils ne tiennent pas 
compte de l'effet du niveau d'aluminium dans le bain. De plus, ils ne proposent pas de 
modèle pour les étapes qui se trouvent entre l'apparition des premières phases et la 
microstructure ha le .  
Le dernier modèle auquel on s'mtéresse est celui proposé par Lin et al [2]( 1995). Selon 
les auteurs, la croissance des phases mtermétalliques se fait par une dissolution 
importante du substrat dans le zinc liquide. Il y a formation d'me couche limite ou le 
zinc liquide dwient supersaturé en fer. Après 5 sec. de recuit, cette couche limite se 
solidifie par supercooling )) pour donner la phase TI. Par la suite, la phase ï se fome à 
I'mterface acier&. A ce moment, la partie supérieure du revêtement est complètement 
composée de la phase tii qui s'est formée par une solidification isotherme. En 
prolongeant le recuit, la phase r croit en consommant la phase Ti. 
Ce modèle est le seul a proposer l'apparition de la phase Ti en premier. Ils apportent un 
point qu'il faut souligner, c'est l'hypothèse que la majorité de la diffusion du fer se 
produit à I'état liquide. Pour ce qui est de l'ordre d'apparition des phases, ceci ne 
correspond pas du tout à ce que l'on a observé. Comme nous le verrons dans le chapitre 
3.3.2.2, la phase TI est détectée lorsque les échantillons sont très alliés mais pas pour les 
échantillons peu alliés. 
Si on compare les échantillons POL 259 et 250, on constate que le revêtement qui est 
couvert de g a i n s  de <+61, est cowert deux secondes plus tard par des ZAL et des ZAL 
qui ont coalescées. Or cette différence s'explique mal par une transformation de phase à 
l'état solide. C'est ici que l'hypothèse de (Lm et ai, [2]95) prend de l'importance. En 
effet, les grains de et de 61 qui sont observés lors des recuits partiels ne sont peut-être 
que le résultat de la solidification de cette couche limite de Pnc liquide sursaturé en fer 
qui se solidifie Ion du refiooidissement. En effet, il existe un délai de 1 à 2 sec avant la 
trempe i l'azote liquide et il est possible que la formation des mtennétalliques se produise 
à ce moment. Cette hypothèse n'a pas été vérifiée et s'aventurer plus lom serait pure 
spéculation. 
Il a été montré par Inagaki que le mode de croissance change à partir de 490°C puisque la 
phase 5 n'est plus stable à partir de cette température. Les observations que nous avons 
réalisées montrent un effet important des ZAL sur la croissance des revêtements pour 
. . 
tous les niveaux d'aluminium Lorsque le niveau d ' a u  est Hiférieur ou égal à 
0.14%, la couche inhiiitrice n'a pas la même morphologie que pour des niveaux plus 
élevés d'ahunmium (Baril, 1997). Cela a certainement des répercussions sur la formation 
des intermétalliques lors du recuit mais puisqu'aucun échantillon n'a été recuit 
partiellement pour les bains de 0.10 et 0.12% d'al.*, il n'est pas possible de bien 
comprendre les différences. La production d'échantillons recuits partiellement pour ces 
niveaux d'duminnim serait intéressante dans le htur pour bien comprendre les 
m é c ~ e s  d'évoiution de la microstnicture. 
li reste encore beaucoup de travail à effectuer avant de comprendre les m é c ~ e s  de 
croissance des intermétalliques Fe-Zn lors du recuit. La technique qui a été utilisée pour 
produire les échantillons partiellement recuits pose certains problèmes. En effet, les 
températures de recuit ne sont pas les mêmes pour les différents échantillons. Ceci est un 
inconvénient puisque les coefficients de dZ€Ùsion dépendent très fortement de la 
température. Nous avons aussi remarqué un effet du niveau de fer dans le bain sur le 
début de l'alliage lors de la galvanisation. Les bains que nous avons utilisé pour la 
production des échantillons partiellement recuits étaient sous-saturés en fer alors que les 
bains utilisés dans l'industrie sont saturés en fer. Il n'est donc pas posaile de présenter 
un modèle de croissance puisque les températures et les temps de recuit n'ont pas été 
maintenus constants. 
Finalement, une augmentation du niveau d'aluminium ralentit la vitesse de réaction, ce 
qui correspond a ce que rapporte la littérature. Pour ce qui est de I'mfhience du substrat, 
nous avons remarqué que les IF sont plus réactifs que les üLC, et ceci pourrait 
s'expliquer par la plus grande pureté des jomts de grains des IF. Les modèles ainsi que 
nos observations sont résumés dans le tableau 3.6. 










Apparition de la phases j et des ZAL (5+6,). 
Lorsque 6, continue, apparition de r 
Pas de ZAL pour IF-Ti et 0.10% Al. 
Présence de ZAL IF-Ti et 0.1 5% Al. 
Croissance initiale par L+ti1. 
r apparaît lors de la croissance de 2ii. 
Croissance par 5 + 6,. 
Pas discuté de l'effet des ZAL. 
Formation d'une couche continue de <. 
Formation d'une couche limite riche en Fe. 
Solidification par « supercooiing » qui donne TI. 
Par la suite, croissance des phases r et 6,. 
Formation de germes de 5 et ZAL pour IF-Ti, 
O. 12% Al et 460°C. 
A plus haute température, il n'y a pas de germes 
de 5 mais de 61. 
Nos observations 
Apparition de r bien 
avant que 6, soà 
continue. 
Résence de ZAL pou 
IF-Ti de 0.10% à 0.16% 
Al. 
Pas de couche continue 
lors des premières étapes 
de recuit. 
EEet important des ZAL 
lors de la croissance. 
Pas observé de couche 
continue de <. 
Observé TI uniquement 
pour des échantillons très 
alliés. 
Correspond à ce que l'on 
observe a basse 
température. 
3.3 ÉVALUATION DE LA RÉSISTANCE AU P O ~ R A G E .  
3.3.1 Matrice expérimentale. 
Les conditions d'élaboration des échantillons pour mesurer la résistance au poudrage sont 
présentées dans le tableau 3 -7. De phis, les niveaux de fer et l'épaisseur des revêtements 
tels que mesurés par dissolution et titration sont présentés. 
Tableau 3.7 : Matrice des échantillons préparés pour le test de poudrage 
POL378Fl Ti 0.10 460 8.5 12.4 62.0 
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Ii est possible de constater en examinant le tableau que les échantillons nommés POL ont 





















































































1. En effet, lors de l'étude des échantillons PL, nous croyions que les revêtements étaient 
identiques des deux côtés du substrat. Mais suite a cette première étude, nous avons 
remarqué qu'il y avait des différences (jusqu'a 30% pour le niveau de fer et 40% pour 
l'épaisseur) entre ces deux faces et c'ea pourquoi nous avons décidé d'étudier les deux 
faces. 
Certains échantillons de la série POL ont des niveaux de fer qui sont au-dessus des 
niveaux de fer visés, soit 10% f 1%. Ceci est dû à certains problèmes de préparation 
d'échantillons. Ces échantillons ont tout de même été étudiés puisqu'ils présentaient des 
microstmcnires très alliés et que celles-ci pouvaient donner des informations sur les 
d3Eérents modes de rupture. 
3.3.1.1 Temps de recuit nécessaire pour obtenir les revêtements galvanisés et alliés. 
Les temps de recuit ont été ajustés afin d'obtenir des revêtements contenant entre 8.5 et 
11% de fer. tl est possible de tracer l'effet des différents paramètres sur le temps 
nécessaire pour obtenir ces niveaux de fer. La figure 3.12 montre I'effet du niveau 
d'aluminium dans le bain, du type de substrat ainsi que de la température de recuit. 
Temps (sec) 
Figure 3.12 : Temps de recuit nécessaire pour obtenir des niveaux de fer entre 8.5 
et 11 % en fonction des paramètres opérationnels. 
Les échantillons préparés dans le bain de 0.10% Al ont été suralliés ce qui fait que Les 
temps de recuit sont trop élevés. Si l'on fait abstraction de ces échantillons, on remarque 
qu'une augmentation de la température diminue le temps de recuit. De plus, un niveau 
d'a1urrilniu.m plus élevé dans le bain augmente le temps de recuit. Les substrats les plus 
réactifs sont les aciers IF Ti et T m ,  tel que discuté dans la section précédente. Ceci se 
traduit alors par une diminution du temps de recuit pour ces derniers. 
Cette figure est similaire à celle présenté à la figure 1.8. Cependant, il n'y a pas de 
discontinuité à 530°C. L'importance de ces discontinuités était fonction de la température 
de recuit mais aussi de l'épaisseur des revêtements. Pour des revêtements d'une 
épaisseur de 8.9 pm, cette discontinuité est très faible. De phs, Mercer (1992) n'a pas 
observé ces discontinuités. 
3.3.2 Caractérisation de la microstructure. 
La caractérisation de la microstructure en fonction des paramétres d'opération a nécessité 
l'utilisation de plusieurs techniques complémentaires. L'analyse d'images est précise 
pour mesurer l'épaisseur de très petites régions alors que la diffraction des rayons X en 
phis d ' o f i  une information sur la cristallographie du revêtement, couvre une très grande 
surface. E h  les résultats obtenus par MET couplé au spectromètre en dispersion des 
énergies des rayons X (EDS) permet de faire des analyses de la composition chimique 
très fines. 
33.2.1 Diffraction des rayons X 
La =action des rayons X a principalement été utilwe avec la configuration Bragg- 
Brandano (0-28). Cette technique nous permet d'obtenir une pénétration des rayons X 
importante ainsi qu'une bonne résolution. La déconvolution a été réalisée à l'aide du 
logiciel fourni avec le difnactomètre. 
Plusieurs chercheurs ont utilisé la diffraction des rayons X pour caractériser les 
revêtements (Urai et al, 1989 ; van der Heiden et al, 1994). Ils ont utilisé l'mtengté 
relative d'un ou deux pics pour comparer les revêtements. Pour notre part, l'utiüsation de 
la @action des rayons X a été réalisée d'une façon phs  complète. 
En effet, ce n'est pas uniquement la hauteur des pics qui est utilisée pour déterminer 
l'mtensité de ceux-ci mais piutôt la d a c e  sous la courbe. Nous croyons que cette 
précision peut avoir une influence sur la qualité des résultats. De phs, I'mtensité de tous 
les pics appartenant à une phase est utilisée pour d é t e d e r  l'importance de cette phase. 
Ceci permet de tenir compte des textures qui pourraient se former sur les substrats de 
nature différente. 
La &action des rayons X s'est avérée très utiie pour déterminer les phases en présence 
à la d a c e  de l'échantillon. Les phases qui ont principalement été détectées sont : 5, 6 ,  
et parfois q. Il y a présence de quelques pics de r et de Ti mais ceux-ci ne sont pas assez 
nombreux et intenses pour permettre l'identification de façon confiante. Cette limitation 
est due à l'absorption des rayons X par le revêtement. La section suivante traitera de 
cette limitation. 
33.2.1.1 Absorption des rayons X 
La cliffiaction d'un faisceau rayons X monochromatique (Cu Kal, h=1.54056 A) se 
produit lorsque le faisceau incident possède un angle 0 par rapport aux plans du cristal et 
que la distance parcourue entre les plans cornespond à un nombre entier n de la longueur 
d'onde. En brec si la loi de Bragg est respectée, il peut y avoir diftiaction ; 
nR = 2d sin 8 
En faisant varier l'angle d'mcidence 8, il est possible de faire diffracter d'autres f d e s  
de plans de distance interplanaire d et ainsi obtenir un spectre de Waction. 
Lorsqu'un faisceau rayons X entre en coihion avec un matériau, plusieurs mteractions 
ont lieu. On peut résumer ces interactions à l'aide d'un schéma (figure 3.13). La 
diffraction peut être considérée comme I'interaction constructive des rayons X e a c t é s  
de façon cohérente. 
incident beam 
fliiorcsceii t s-rays 
transniiitd beam electmM 
I 
scat lctcd s-rays 
unnidilied C'onipton iiiodified 
(coherent) (indicrcrit ) Auger clectmns 
Figure 3.13 : Effet du passage des rayons X à travers la matière (Henry et al, 1951). 
On constate que la proportion du faisceau incident qui ClifEacte est fable et qu'il y a une 
absorption des rayons X très importante. On peut tenir compte de l'absorption pour 
calculer le flux d'énergie (intensité intégrée) à l'aide de la relation : 
où p est le coefficient d'absorption massique (Np) multiplié par la densité, a est la 
fiaction volumique de grains ayant la bonne orientation pour la réflexion du faisceau 
mcident, b la fiaction de l'énergie mcidente qui est difEactée par unité de volume et x la 
distance de la d a c e  de l'élément de vohme. Les valeurs a, b, p, peuvent être 
considérées constantes. Si on fait le rapport de l'mtensité du faisceau m a c t é  a une 
caaine profondeur sur cehii de l'intensité du faisceau incident, nous obtenons la relation 
suivante : 
La figure 3.14 présente la courbe de l'intensité du faisceau diffracté en fonction de la 
profondeur des cristaux qui d8kactent. On constate que Pintaisité dïfEactée provenant 
d'une épaisseur de 5 pn dans la phase 6. ne représente phs que 25% de l'intensité du 
faisceau HiitiaL Comme les revêtements ont une épaisseur moyenne de 7 à 8 pq on 
comprend pourquoi i'étude des phases qui se trouvent à l'interface acierlrevêtement est 
clif£iciIe. Un autre élément qui rend l'étude de ces phases encore plus ardue, est la faible 
épaisseur de celles-ci. 
O 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 
Profondeur (pm) 
Figure 3.14 : Absorption des rayons X CuKat dans les dinérentes phases pow un 
angle 8 de 25O. 
Diverses méthodes ont été mises au pomt afh de surmonter ce problème. Une des 
techniques que nous avons utilisées est l'essai de d e m e n t  adin d'étudier le revêtement 
par le dessous (phase r) c'est-à-dire en séparant le revêtement du substrat. U y a aussi 
des techniques par polissage et attaque chimique qui permettent de réduire l'épaisseur des 
phases qui se trouvent au-dessus des phases a l'mterface. La technique par dissolution 
électrochimique est probablement la phs  mtéressante puisqu'elle permet de suivre les 
étapes de la dissolution à l'aide des courbes de la tension-temps. On peut arrêter ta 
dissohition au moment désiré et obtenir un spectre de difEaction des rayons X de cette 
région. Il devient possile de déterminer l'épaisseur de la phase r ou le ratio TKI. 
Nous avons utilisé la =action des rayons X pour déterminer le ratio i/& pui l'il 
permet de connaître l'importance de la phase 5. Comme cette phase est difficile à 
caractériser par analyse d'images, la difnaction des rayons X est un outil de grande 
valeur. Pour ce qui est du ratio T r i ,  même si certains auteurs ont obtenu des résultats 
mtéressants, ce ratio a été mesuré de façon précise par analyse d'images. La dissolution 
électrochimique apporte tout de même une incertitude importante sur l'épaisseur réelle de 
la phase T. Si la dissolution est poursuivie un peu trop longtemps, il y a une diminution 
significative de l'épaisseur de celle-ci puisqu'elle ne fait que 0.6 pm Cette technique n'a 
pas été utilisée due à un manque de temps et de pius, l'épaisseur de ces phases à été 
mesurée de façon précise par analyse d'images. La diffkaction a donc été utilisie de façon 
complémentaire à l'analyse d'images puisqu'elle a permis de connaître le ratio mi. 
33.2.1.2 Distribution relative des phases intermétalliques Fe-Zn dans le 
revêtement. 
Les résultats sont présentés dans les tableaux suivants. Les intensités relatives des phases 
sont présentées en fonction des conditions d'opération. Ces tableaux sont suivis 
d'histogrammes qui résument les résultats. 
Tableau 3 8  : Résultats de la diffraction des rayons X pour le substrat IF-Ti. 
Il# échl Procédé d'élaboration 1 r & 5 q Fe Épaisseur Fe 
(%) (%) (%) (%) (g&) (dm2)& 
63.2 35.7 0.0 12.4 62.0 7.7 
Tableau 3.9 : Résultats de la düïkaction des rayons X pour le substrat LF-Ti/Nb 
Tableau 3.10 : Résultats de la dinraction des rayons X pour le  substrat de ULC. 
# éch 
375 
# éch Rocédé d'élaboration r r, 
(%) (%) 
381 46O0C-10.5 S-0. 10Yd 0.0 0.0 
6, T) Fe Épaisseur Fe 



























epalsseur relatlve des phases 
Figure 3.15 : Épaisseur relative des phases mesude par diffraction des rayons X en fonction des conditions 
d90p6ration pour le substrat IF-Ti. 
W C - 3  s-û.l4%Al I 
W C - 6 . 5  s9.16%Al I ' ,  
kpalsseur nlatlve des phases 
Figure 3.16 : Épaisseur relative des phases mesurbe par diffraction des rayons X en fonction des 
d'o~ération oour le substrat IF-Ti/N b. 
conditions 

Phisieurs éléments sont révélés dans ces tableaux. Le premier est que la pénétration des 
rayons X n'est pas sdïsante pour l'étude des couches qui se trouvent à l'interface. 
L'intensité des pics des phases r et Ti n'est pas assez élevée pour obtenir des mesures 
adéquates. Nous ne considérerons donc que les phases qui sont en surface (6,' 5 et q) 
pour la mite de la discussion. 
Un recuit est considéré comme complet lorsqu'il ne reste pius de trace de la phase q. 
Nous pouvons constater que pour la majorité des échantillons, cette condition est 
respectée. Les échantillons #PL188, #POL300 et 301 ont des intensités relatives de la 
phase q supérieures à 12%. Pour ce qui est de l'échantillon #POUOO, ceci n'est pas 
surprenant puisque celui-ci à un niveau de fer trés faible de 5.4%, ce qui est clairement 
sous allié. Il devient plus complexe d'expliquer la présence de la phase q pour les deux 
autres échantillons puisque le niveau de fer de ceux-ci est supérieur à 9%. La figure 3.18 
montre la dinérence entre les spectres rayons X des échantillons # POL 301 et 267. Ces 
deux échantillons possèdent des niveaux de fer très semblables mais les spectres rayons X 
montrent qu'il y a des ciifErences importantes de microstructure. Les flèches indiquent la 
présence de la phase q. L'échantillon # POL 30 1 présente d'autres pics plus mtenses que 
l'échantillon # POL 267 et il s'agit principalement de la phase < (figure3.18). 
POL 301 
POL 267 
Figure 3.18 : Spectres rayons X des échantillons # POL 267 et 301. 
Ii n'est pas encore possiile d'expliquer la présence de la phase q pou. les échantillons 
#PL 188 et #POL 301 mais il y a tout de même une observation intéressante a faire. La 
. . phase q n'est détectée que pour des échantillons produits à 0.14% d' ' dans Ie 
bain. Il y a peut-être des différences morphologiques entre les revêtements préparés pour 
. . des b a h  ayant des niveaux d'ahunmnun élevés et faibles. 
11 est possile de montrer l'effet des diEérents paramètres d'opération sur le ratio à 
l'aide de la figure 3.19. On remarque qu'il y a des effets importants du niveau 
d'al- de la température et du niveau de fer sur le ratio y&. La nature du substrat 
n'a pas d'effets sur le ratio ml. 
symboles 
Plein : IF-lÏ 
P b  : IF-TüNb 
Owert : UCC 
Figure 3.19 : Relation entre le niveau de fer et le ratio d'intensité de diffraction de 
l* 
Pour un même niveau d'aluminium dans le bain, une diminution de la teneur en fer dans le 
revêtement augmente le rapport Tj6 l .  Ceci n'est pas surprenant puisqu'une augmentation 
du niveau de fer dans le revêtement signifie que la réaction d'alliage Fe-Zn est plus 
importante et que l'interface &/< progresse vers la surface (section 3.2.4). Lorsque 
l'interface &/< est rendue à la s h c e ,  il ne reste plus de <. 
On remarque qu'à 490 et 530°C, la phase < n'est pas favorisée pour tous les niveaux de 
fer dans le revêtement. En se référant au diagramme d'équilrire, on constate que le point 
péritectique de la phase 5 se trouve à 530°C. Pour cette température de recuit, il est tout 
à fait normal que la formation de ceUe-ci ne soit pas favorisée. Isobe et al (1992) a 
montré que La première phase à se former à 490°C n'ea pas 5 mais plutôt 6,, ce qui 
explique la difliculté pour la phase à se former à cette température. Le ratio mi n'ea 
pas toujours égal à zéro pour les hautes températures de remit. Ii est possible que 
l'apparition de la phase 5 ait lieu lors du refroidissement. 
Les droites qui sont tracées sur cette figure indiquent l'effet du niveau d'aluminium 
Lorsque la température de recuit est de 460°C, les échantillons préparés dans des bains de 
0.10% et 0.12% d'dummium présentent des ratios importants dors qu'à 0.16%, les 
ratios restent failes. On peut expliquer cette observation à l'aide des sections 3.2.2 et 
3.2.3 qui traitent de la galvanisation et des recuits partiels. Nous avons montré que les 
. . échantillons produits dans des bains faibles en ' présentent de gros grains de 5 
sur une grande partie de leur d a c e  (figure 3.4) alors qu'à 0.16%' il ne reste que de très 
petits grains. Ceci concorde bien avec ce que montre le diagramme d'équilibre ternaire 
. . 
où une augmentation du niveau d ' a m  défavorise la formation de la phase 5. 
Nous savons qu'au début du recuit, il y a de gros grains de < à 0.10% et 0.12% 
d'aluminium alors qu'à 0.16%, il n'y en a pas due à la présence de la couche mhiiitrice. 
Les observations que nous venons de réaliser par -action des rayons X montrent qu'à 
la fin du recuit, les échantillons préparés à 0.10% et 0.12% d'Al ont des ratios r/6, élevés 
alors qu'à 0.16, le ratio est Euble. On peut donc faire l'hypothèse suivante : les gros 
grains de < qui se forment lors de la gahranisation dans les bains à faible niveau d'Al se 
retrouvent à la surface du revêtement lors du recuit. Ceux-ci étant relativement gros, 
sont difficiles à dissoudre lors du recuit, ce qui explique qu'on les retrouve même pour 
des niveaux de fer aussi élevés que 12%. 
Le ratio 5/6, daient faible pour des niveaux de fer supérieurs à 13% dans le revêtement. 
On considère qu'un revêtement possédant phis de 13% ne contient pius de phase <. Kato 
et ai (1994) mentionnait que la présence de la phase 5 était souhaitable lorsqu'il y avait 
pliage sans frottement, ce qui représente le type de mise en forme utilisé lors des essais 
mécaniques réalisés dans notre étude. On peut donc s'attendre à ce que les échantiilons 
ne possédant plus de < aient une faible résistance au poudrage. 
3.3.2.1.3 Étude de I'interfaee aeiedrevêternent. 
Quelques mesures par maction des rayons X ont été réalisées a k  de déterminer la 
phase qui se trowe a l'interface d'un échantillon complètement recuit. Un essai de 
cisaülement a préalablement été réalisé pour exposer la phase qui se trowe a l'mterface 
au fkceau mcident des rayons X. Afin de s'assurer que l'étude se faisait à l'interface, 
des spectres de ciSiaction rayons X ont été réalisés sur l'échantillon opposé. Comme ce 
deniier n'était composé que de fer, nous en avons déduit qu'il s'agissait bien de 
l'internice. La difEaction des rayons X a été réalisée à l'aide de la configuration a faible 
angle d'incidence pour isoler le signal provenant uniquement de la phase d'mterface. 
L'angle d'incidence utilw était de 0.5". La figure 3.20 présente le spectre rayons X 
obtenu pour l'échantillon PL 144. 
Figure 3.20 : Diffraction des rayons X de la phase à l'interface de l'acier. 
L'identification des phases r et Tl est compliquée puisque celles-ci ont beaucoup de pics 
en commun. La différence principale se trouve dans le nombre de pics entre les deux 
phases. La phase Ti possède beaucoup phis de plans de difliaction que r ce qui permet 
de l'identifier. Comme on peut le constater sur le spectre, les pics supplémentaires qui 
appartiennent à la phase Ti ne sont pas présents ce qui implique que la phase détectée est 
bien ï. 
33.2.2 Microscopie électronique en transmission. 
L'étude des phases qui se trouvent à l'interface s'est poursuivie à l'aide du MET. La 
technique de préparation des coupes par ultramicrotomie est décrite dans les procédures 
expérimentales. ll ne s'agissait que d'une étude pour d é t e d e r  les phases en présence 
selon différents types de rnicrostmcture. Trois échantillons ont été retenus pour cette 
étude puisqu'ils présentaient des niveaux de fer et des ratios i /6[  très différents. Le 
premier est le # POL278 (ULC-O. 16% Al, 460°C) dont le niveau de fer est de 10.2% et le 
rapport Cj6[ = 0.88. Le deuxième est le f: POL381 (ULC-O.lOO/oAl, 460°C) et contient 
un niveau de fer plus élwé que le premier soit 12.8% et un ratio 5/6, = 1.5. Le troisième 
est un échantillon qui a été surallié puisque le niveau de fer est de 19%. Il s'agh de 
l'échantillon # POL383 (ULC-0.100/oAl, 530°C) dont le ratio r/6[ est 0.05. Le substrat 
est le même pour les trois échantiuons afin d 'Mer  l'mmience de ce dernier paramètre. 
Le diagramme d'équilrire prédit quatre phases intermétalliques à l'équilibre pour le 
système Fe-& sot : T, TI, 61 et <. La Waction des rayons X a mis en évidence la 
présence de la phase r à l'mtefiace du substrat. On doÏt donc s'attendre à retrouver cette 
phase à l'interface en utilisant la microscopie électronique en transmission. La figure 3.2 1 
présente une coupe préparée par uhrarnicrotomie. Le revêtement de zinc se trouve a 
droite. Les points noirs représentent les endroits des différentes anaiyses rayons X. La 
position du détecteur rayons X correspond à la flèche. Le détecteur dot  pomter dans la 
même direction que l'mterface acierlrevêtement. Cette configuration est adoptée pour 
ai ter  les contributions provenant d'autres régions que ceIles qui sont étudiées Simard 
(1993). 
1 
Figure 3.21 : Coupe par ultramicrotomie de I'échantillon # POL 278 
Le contraste n'est pas sutnsant sur ces échantillons pour identifier les phases qui sont en 
présence. Ll n'est pas possible d'obtenir d'information cnstallographique puisque 
l'échantillon est trop déformé. L'analyse rayons X permet d'obtenir l'information 
désirée. Les profils sont réalisés à un intervalle de 0.2 p dans les trois à quatre 
premiers microns afin d'être en mesure de bien suivre l'évolutiun de la concentration 
proche de l'interface. Par la suite, les intervalles sont de 0.5 pm jjuqu'a la partie 
supérieure du revêtement. Les profils de concenmtion sont présentés dans les figures 
3.22 à 3.24. 
Distance (prn) 
Figure 3.22 : Profil rayons X de l'échantillon POL 278 @LC - 0 . 1 6 W  - 460°C). 
Distance ( prn) 
Figure 3.23 : Profil rayons X de l'échantillon POL 381 (UU: - 0.10YaAl- 460°C). 
Distance (pm) 
Figure 3.24 : Profil rayons X de l'échantillon POL 383 (ULC - 0.10YoAi - 530°C). 
Il n'est pas surprenant de constater que les échantillons présentent des microstructures 
complètement différentes puisqu'il y a des écarts importants entre les niveaux de fer et les 
ratios ml. Les phases présentes a l'interface montrent des différences intéressantes. Un 
échantillon moyennement allié @as de q) comme le POL 278 présente une mince phase r 
(0.2 pu) a la d a c e  de l'acier. Ceci concorde bien avec les résultats obtenus par 
e a c t i o n  des rayons X (section 3.3.2.1 -3). 
La phase en contact avec ï est une phase 6i riche en fer d'une épaisseur de 0.6 p.ru Par 
la suite, la phase 6, deMent moins riche en fer sur 6 pn et la phase présente à la surface 
est probablement 5 (a2 p). Selon le diagramme d'équili'bre, la phase est la même 
pour tous les niveaux de fer. Le premier à avoir proposé une phase 61 unique est Bastin 
et a1 ( 1976). Cependant, il avait admis que cette phase possédait les deux morphologies 
proposées par Ghonim (1972) soit 6. (riche en fer) et 6, (pauvre en fer) et que la dureté 
de ces deux dernières était différente. 
Le chapitre 1.2 montre qu'a y a encore des incertitudes en ce qui concerne l'identification 
de la phase qui se trowe entre les phases r et 61. Cette étude semble indiquer qu'il s'agit 
de la phase 6. et non pas d'un mélange 61 + TI. L'erreur sur les meaires est 
approximativement de 10% et est représentée sur les figures par les barettes. En tenant 
compte de l'erreur, il serait possiile qu'a s'agisse d'un mélange + 61. Cependant, il y 
a tout de même 23 mesures pour l'ensemble des échantillons qui montrent que cette 
phase correspond à 6. C'est l'hypothèse gui sera retenue pour le reste du mémoire. 
Lorsque le niveau de fer est un peu pius élevé comme pour l'échantillon POL 381, on 
remarque que l'épaisseur de la phase r augmente à 0.4 p m  La phase 6, devient 
beaucoup plus importante avec une épaisseur de ~ 1 . 6  pm Le reste du revêtement est 
composé de la phase h. Cet échantillon possède le ratio Tj61 le plus élevé meniré par 
difnaction des rayons X et la micrographie au MET ne présente pas de <. Ce qui peut 
expliquer cette contradiction est la distn'bution de la phase < a la surface de l'échantillon. 
S'il s'agit de gros grains de < dispersés d'une façon aléatoire et très distancés, I'mtensité 
de a a c t i o n  des rayons X sera élevée même 4 la surface n'est pas entièrement couverte 
par c. Puisque la taille de sonde du MET est de l'ordre de 10 nm, ii est tout à fait 
possible que l'analyse ait été réalisée entre les grains de 5 dispersés de quelques p.m 
Le dernier échantilIon POL 383 a été surallié et possède un niveau de fer de 19%. Il 
présente toutefois une microstructure qui nous donne des indices sur I'évohition de la 
microstructure. La phase r devient toujours plus épaisse puisqu'elle attemt maintenant 
1.2 p La plus grande particularité de cet échantillon réside dans la phase qui se trouve 
en contact avec la phase T. Cette phase semble être Tl et elle aurait une épaisseur de 0.4 
pm Le reste du revêtement est composé de la phase &. 
Tel que montré par dïfEaction des rayons X, la phase 4 n'est pratiquement plus présente 
sur cet échantillon. Donc, la croissance des phases doit se produire vers l'acier puisqu'il 
n'y a plus de zinc libre ni de phase très riche en zinc. Cet enrichissement en fer 
transforme la phase 6, en 6, en plus de révéler deux nouvelles interfaces TmI et r/&. 
Selon Adachi et aï (1995)' la phase Tl apparaît lorsque le niveau de fer dans le 
revêtement atteint 11%. Cette étude n'a pas été en mesure de mettre en alidence cette 
phase pour un revêtement contenant 12.8% de fer. Le problème est de savoir si la phase 
TI est présente à partir du début de la réaction et est trop mince pour être détectée (< 0.2 
p) OU bien si elle apparaît effectivement lorsque la phase < disparaît de la d a c e  de 
1' échantillon. 
Ii ne sera pas possible de répondre à cette question dans ce travail. Pour m e r  à 
répondre à cette question, il faudra utiliser des techniques permettant d'obtenir une 
information spatiale très fine mais pour une grande surface. La technique de 
spectrométrie des pertes d'énergie des électrons (PEELS) pourra probablement répondre 
à cette question puisqu'elle possède une très bonne résohition et que les temps 
d'acquisition sont pius courts, ce qui permet d'obtenir des cartes des régions d'mtérêt. 
3.3.2.3 Analyses d9images. 
L'analyse d'image réalise dans ce travail est une technique qui ofEe une bonne résohition 
spatiale puisqu'eile est couplée au MEB. L'attaque pennet de mettre en relief les 
Mirentes phases. Il devient posaile de mesurer la distn'bution de l'épaisseur de 
chacune d'entre enes d'une façon individuelle. Les phases qui sont considérées à I7aide 
de cette technique sont les phases I', a., 6, et 5. Les deux phases qui ne sont pas étudiées 
sont ri puîsqu'elle e n  trop mince (ou absente) et la phase q. Le problème avec cette 
dernière réside dans l'attaque. Lorsque l'échantillon est attaqué, cette phase est 
complètement dissoute a il n'est phis possible de mesurer son épaisseur par analyse 
d'images. La diEraction des rayons X est rapide et simple pour mesurer l'épaisseur de la 
phase q. Elle nous a montré la présence de cette phase sur quelques échantillons. 
Les résultats sont compilés dans les trois tableaux suivants. Ils présentent la moyenne de 
l'épaisseur de chaque phase, l'écart type et le nombre de segments ayant une épaisseur 
égale à O (trous). Les valeurs égales à O n'ont pas été considérées dans le calcul de 
l'épaisseur et de l'écart type puisque celles-ci représentent les discontinuités (trous) d'une 
phase et non pas des variations d'épaisseur de cette demière. La moyenne est donc basée 
sur l'épaisseur des segments non nuls afin de miew représenter I'épaisseur réelle des 
phases. 
Les figures 3.25 à 3.27 présentent l'épaisseur relative des différentes phases mesurées par 
analyse d'images en fonction des paramètres d'opération. Ces figures correspondent à 
celles qui ont été présentées dans la section 3.3.2.1.2 sur la =action des rayons X. Les 
sections suivantes traitent de l'effet des dinérats paramètres tels que le niveau de fer 
dans le revêtement, la température de recuit, le niveau d'aliiminium et le type de substrat. 

Tableau 3.12 : epaisseur moyenne des phases mesude par analyse d'images pour le substrat IF-TVNb. 




33,2.3,1 Effets du niveau de fer dans les revêtements. 
Le niveau de fer est une mesure du degré d'alliage dans le revêtement. Claus et al ( 1995) 
ont montré qu'il y a une évolution de la microstructure en fonction du niveau de fer dans 
le revêtement. Tel que mentionné dans la section 3.3.1, le niveau de fer visé était de 10% 
t 1 % mais comme le montrent les figures suivantes, ce niveau varie entre 6% et 19% de 
fer dans le revêtement. C'est pour cette raison que l'effet de ce paramètre (qui était 
souhaité constant) est présente dès le début puisqu'ü faut le retenir lorsqu'on étudie 
l'effet des autres paramètres sur la microstructure. 
Il est possible de constater ce phénomène à I'aide des figures 3.28 à 3.30. Les courbes 
sont tracées à l'aide de I'épaisseur relative des phases afin de tenir compte de l'épaisseur 
totale du revêtement. Les régressions héaires ont été tracées pour bien mettre en 
évidence l'évohition de l'épaisseur de chaque phase. Les résultats ont été séparés par 
types de substrats pour améliorer la hiiüté  des graphiques. L'écart type n'a pas été 
inclus dans ces graphiques puisque les barrettes d'erreurs rendent les graphiques 
difficilement compréhensibles. Il faut se rappeler que l'écart type est environ 50% de la 
valeur de I' épaisseur. 
Figure 3.28 : Variation de l'épaisseur de chaque phase pour le substrat IF-Ti. 
Figure 3.29 : Variation de l'épaisseur de chaque phase pour le substrat IF-TVNb. 
Figure 3.30 : Variation de l'épaisseur de chaque phase pour le substrat ULC. 
lï est évident en regardant ces graphiques qu'il y a une relation importante entre le niveau 
de fer dans le revêtement et l'épaisseur de chaque phase, même entre 9% et 11% de fer. 
L'épaisseur des phases r et 6. augmente avec la quantité de fer alors que l'épaisseur de la 
phase j diminue. La phase 6, est un cas plus intéressant. L'épaisseur de celle-ci 
augmente avec le niveau de fer jusqu'à environ 16%. Par la suite, elle se met a diminuer 
avec l'augmentation du niveau de fer (flèches dans les figures 3.28 et 3.30). Pour 
expliquer ce phénomène, nous powons utiliser les travaux de Jordan et al ( 1994). Ceux- 
ci ont observé, sans l'expliquer, que les phases qui se trouvent à l'mterface 
acier/rwêtement ne croissent pas de façon importante aussi longtemps que la phase < se 
trouve à la surface. Par la suite, ces phases d'interfàce se mettent à croître rapidement. 
C'est ce qui est observé dans le cas présent. En effet, les valeurs élevées de la phase < 
que nous avons mesurées dans les ces deux figures proviennent de la façon dont 
I'épaisseur est évaluée. Les valeurs égaies à zéro ne sont pas considérées dans la 
moyenne. En se référant aux tableaux 3.1 1 et 3.13, les échantillons POL 380,3 82 et 383 
présentent tous quelques 2600 comptes de zéro sur 3000. Ceci implique que la phase 5 
n'est vraiment pas continue et pratiquement inexistante. Ii ne reste que quelques grains 
de 5 dispersés sur la surtace de I'échantülon. Donc, lorsque la phase < disparaît (6, se 
trouve à la nirface de I'échantillon), la phase r se met à croître rapidement. On peut 
expliquer ceci par les observations réalisées au MET. On a remarquer que la phase 6, 
s'enrichit en fer lorsque le niveau de fer augmente dms le revêtement c'est-à-dire que 6, 
se transforme en 6,. Dès le moment où la phase Ç disparaît de la d a c e ,  cela implique 
que la phase 6, est principalement composée de 6,, riche en fer. Puisque le niveau de fer 
de la phase 6, est proche de la limite supérieur de la phase 6, en fer, la difision du fer se 
poursuit uniquement par ta transformation de 6. en r. 
La d2haction des rayons X montrait que le ratio çj6, devenait fuile à partir de 13% de 
fer dans le revêtement (section 3.3.2.1.2). L'analyse d'images montre qu'à partir de 16% 
de fer dans le revêtement, l'épaisseur relative de la phase 6, diminue (la croissance des 
phases 6. et r devient importante). Cette valeur de 16% de fer dans le revêtement 
correspond à un ratio Tj6, obtenu par =action des rayons X inférieur a 5%. C'est donc 
à partir de ce moment, si on se réfêre aux observations de Jordan et al ( 1994)' que la 
d a c e  des échantillons ne contient plus assez de < pour empêcher la croissance rapide 
des phases 6. et T. 
La variation de I'épaisseur des différentes phases en fonction du niveau de fer dans les 
revêtements a des répercussions sur la résistance au poudrage des échantillons (section 
1.4.4). Ii faudra donc tenir compte du niveau de fer dans les revêtements lorsque l'on 
tentera d'interpréter les effets des autres paramètres sur la microstructure et la résistance 
au poudrage. 
3.3.2.3.2 Effets de la température de recuit. 
Il difncüe de mettre en évidence l'effet de chaque paramètre sur la microstructure h a l e  
puisqu'il faut tenir compte de quatre paramètres : la température de recuit, le niveau 
d'ahunmnim . . dans le bain, le type de substrat et tel que présenté dans la section 
précédente et, le niveau de fer dans le revêtement. La matrice expérimentale initiale 
proposait une fourchette de niveaux de fer et d'épaisseurs pour les revêtements très 
sévère mais la production d'échantillons mrmaires n'est pas réalisable, même avec un 
simulateur aussi performant que cehii du centre de technologie Noranda. 
L'effet de la température sur la phase < n'a pas été observé par analyse d'images d'une 
façon aussi évidente que par la difEaction des rayons X. En effet, les figures 3.24 a 3.26 
ne montrent pas des variations de l'épaisseur relative de la phase 5 aussi inrportantes que 
celles observées dans les figures 3.15 à 3.17 obtenues par &£fiaction des rayons X. 
Afin de mettre en évidence l'effet de la température, on peut tracer le ratio 4& en 
fonction du niveau de fer dans le revêtement (figure 3.3 1). L'épaisseur de la phase 6* 
sera celle des phases &+6, De plus, les épaisseurs moyennes utilisées sont celies 
calculées en tenant compte des mesures égales a O afin de mieux représenter l'épaisseur 
totale réelle d'une phase aussi discontinue que <. Selon les résultats présentés dans cette 
figure, la température n'influence pas le ratio gtii. Ceci ne correspond pas a ce qui a été 
trouvé par d3Eaction des rayons X puisqu'à une température de recuit de 460°C, le ratio 
r/& était beaucoup p h s  élevé que pour les autres températures de recuit. Par contre, on 
remarque que le ratio UZii diminue avec le niveau de fer dans le revêtement ce qui est en 
accord avec les rédtats obtenus par difEaction des rayons X et la littérature Claus et al 
(1995). 
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Figure 3.31 : Relation entre le niveau de fer et le ratio d'épaisseur 4& mesuré par 
analyse d'images. 
On peut expliquer les différences sur la mesure du ratio qu'il y a entre les résultats 
provenant de la diBFraction des rayons X avec ceux de l'analyse d'images à l'aide de deux 
hypothèses. La première hypothèse est basée sur la différence de l'échantillonnage entre 
les deux techniques. En effet, la difEaction des rayons X couvre une surface d'environ 1 
cm2 dors que l'analyse d'images ne couvre qu'une ligne de 270 Pm. La phase C, est 
constituée de gros grains dispersés et dont l'épaisseur varie grandement d'un endroit à 
l'autre. Cela a un effet négatif sur la mesure de l'épaisseur moyenne par analyse d'images 
et donne des écarts type très élevés. Donc, un phis grand échantillonnage pour la mesure 
de I'miportance de cette phase donnerait une meilleure précision. 
Les autres phases ne présentent pas ce problème puisqu'elles sont beaucoup plus 
continues et uniformes en épaisseur. L'écart type des mesures pour toutes les autres 
phases est de moms de 50%. L'écart type est très élevé lorsqu'ü y a beaucoup de ZAL. 
Ces ZAL conduisent à de grandes variations d'épaisseurs de toutes les phases en plus de 
nombreuses discontinuités. 
La deuxième hypothèse est la plus critique. JI s'agit d'une mauvaise mterprétation de 
l'aspect microstructural de la phase 5 par l'analyse d'images. Afb de vérifier cette 
hypothèse, nous avons réalisé des spectres rayons X au MEB (EDS) sur des grains 
présentant la morphologie de la phase (; sur les échantillons POL 381 (ULC - 0.10% Al - 
460°C) et POL 267 ( T m  - 0.16% Al - 530°C). Les particularités de ces échantillons 
sont les suivantes : 381 a un ratio r/61 élevé par =action des rayons X et par anaiyse 
d'images ; 267 a un ratio presque nul par =action des rayons X et élevé par analyse 
d'images. 
Le tableau 3.14 présente les résultats obtenus par les malyses EDS. Les mesures ont été 
réalisées dans les mêmes conditions soit : 15 kV, 1 a disrance de travail de 39 mm et un 
temps de calcul de 3. Les numéros représentent les différents grains de < étudiés. Les 
grains choisis lors de l'étude avaient des tailles supérieures a 1 pm de diamètre pour tenir 
compte de la région d'émission des rayons X et ainsi éviter une c o n t r i i o n  provenant 
des régions avoisinantes. La déconvolution a été réalisée à I'aide du logiciel ISAAC. 
Tableau 3.14 : Niveau de fer de la phase pour les échantinons POL 267 (Tm - 
0.16YoAl- 530°C) et POL 381 (ITLC - 0.10Yi - 460°C) mesuré par EDS. 
pchantillon 1 Fe (%pds) 1 Zn (%pds) 1 Al (% pds) 1 
Le niveau de fer est généralement plus élevé de 2% pour l'échantillon produit a 530°C 
(267) par rapport à celui préparé à 460°C (381). Donc dans le cas de I'échantiilon à 
460°C' on se trouve juste sur la valeur maximale théorique de 6.1 % Fe de la phase < et en 
tenant compte de l'erreur sur la mesure, on peut déduire qu'il s'agit bien de la phase 5. 
Pour ce qui est de l'échantillon préparé à 530°C, les niveaux de fer de plus de 7.4% nous 
mdique qu'il s'agit plutôt de la phase 6,. De plus, le diagramme d'équiliire montre que 
1' ahimmnim . . est beaucoup plus soiuble dans le phase 6 ,  par rapport à la phase c. Les 
résultats que nous avons obtenus montrent qu'a y a effectivement plus d'aluminium dans 
les échantillons riches en fer. Ceci vient donc confirmer que nous sommes en présence de 
5 a 460°C et 6, à 530°C. Mais comme le montre I'échantillon POL 267 nl,  il y a aussi 
quelques grains de à la sudice de I'échantillon. Ceci implique donc que les mesures 
d'épaisseur de la phase < par analyse d'images peuvent être erronées due à une mauvaise 
mterprétation de la microstructure des revêtements. 
La seule phase qui est influencée par la température est &. En effet, lorsque la 
température augmente, l'épaisseur moyenne de cette phase diroinue pour tous les niveaux 
d ' a u  
. . et tous les substrats. Pour ce qui est des phases r et 6, la température n'a 
pas d'influence sur leurs épaisseurs relatives. 
Finalement, il faut retenir que les mesures d'épaisseur de la phase & par analyse d'images 
ne sont pas précises pour deux raisons. La première est une question d'échantillonnage 
et la dedème, est une mauvaise interprétation de la microstructure lors des mesures par 
analyse d'images. L'infhience de la température du recuit ne peut donc pas être mesurée 
par anaiyse d'images sur la phase <. Pour ce qui est des autres phases, seule l'épaisseur 
de 6. diminue lorsque la température augmente. 
33.2.3.3 Effets du niveau d'aluminium. 
L'ahimmnim . . joue un grand rôle sur la croissance des phases et sur la morphologie ha le  
des revêtements comme nous l'avons vu dans les sections 3.1.2 et 3.2.3. Pour mettre en 
évidence l'effet de l'aluminium sur I'épaisseur relative de chaque phase, il est possile de 
tracer l'épaisseur relative des phases en fonction du niveau de fer dans le revêtement 
(figures 3.32 et 3.33). La phase 4 n'est pas considérée pour les raisons aloquées dans la 
section précédente. On peut constater à l'aide des figures 3.32 et 3.33 qu'il n'y a pas 
. . 
d'effets importants du niveau d'a- dans le bain sur l'épaisseur relative des phases 
6, et 4. 
Par contre, la figure 3.34 semble indiquer que l'épaisseur de la phase r diminue avec une 
augmentation du niveau d'aluminium du bah pour un même niveau de fer dans le 
revêtement. Ceci est cohérent avec les résultats obtenus par Smith (1989) et Urai (1989). 
Évidemment, il y aura des répercussions très importantes sur la résistance au poudrage. 
Figure 3.32 : Épaisseur relative de la phase 6, en fonction du niveau de fer dans le 
revêtement. 
Figure 3.33 : Épaisseur relative de la phase 6, en fonction du niveau de fer dans Ie 
revêtement, 
Figure 3.34 : Épaisseur de la phase ï en fonctioa du niveau de fer dans le 
revêtement. 
II est possible d'expliquer la différence d'épaisseur de la phase ï par la différence des 
microstructures qui existe entre les revêtements provenant des bains différents. En effet, 
les revêtements produits dans des bains contenant des niveaux d'durninium élevés 
présentent beaucoup plus de discontinuités imputables à la croissance par les ZAL. La 
figure 3.35 permet de visualiser ces différences en comparant les micrographies des 
échantillons POL 278 F2 (ULC - 0.16% Al - 460°C) et 381 F2 (ULC - 0.10% Al - 
460°C). On remarque qu'à 0.16% d'aluminium, il y a piusieurs discontinuités (cratères) 
qui sont causées par la présence &s ZAL dors qu'a 0.10%' le revêtement est 
complètement uniforme. 
Figure 3.35 : Microstructures typiques des échantillons a) POL278M (IKC - 
0.16% Al - 460°C), b) POL381F2 (ULC - 0.10% A1 - 460°C). 
On pourrait attribuer la présence de ces cratères à la technique de préparation des coupes 
transversales. Pour se convaincre qu'il s'agit bien de cratères formés lors du recuit, il est 
possible de comparer la surface de ces mêmes échantillons (figure 3.36). 
Figure 3.36 : Surface des échantillons a) POL278F2, b) POL381F2. 
Comme on le remarque sur la figure 3.36, la surface de l'échantillon préparé dans un 
bain contenant 0.16% d'aliiminium est beaucoup plus accidentée que celle de 
l'échantillon préparée à 0.10%. Ceci vient donc supporter l'hypothèse que la 
microstructure comporte plus de discontinuités lorsque le niveau d'aluminium est élevé. 
Ii est possible de présenter l'effet de l'aiuminium sur la continuité des revêtements en 
traçant le nombre de lignes ayant une épaisseur égale à zéro (nombre de zéro) en fonction 
du niveau de fer dans le revêtement. La phase qui représente le mieux la continuité des 
revêtements est la phase 6, puisqu'elle est la plus importante (figure 3.37). Lorsque cene 
phase n'est pas continue, le revêtement n'est généralement pas continu même si parfois la 
phase < se trouve en contact avec le substrat. 
Figure 3.37 : Nombre de lignes égales à zéro pour la phase 6, en fonction du niveau 
de fer dans le revêtement. 
Cette figure montre très clairement que les échantillons produits dans des bains contenant 
des niveaux d'aluminium de 0.14 et 0.16% présentent beaucoup plus de discontinuités 
que les autres. van der Heiden et al (1994) ont aussi observé la présence de cratères sur 
. . 
certains échantillons lors du recuit mais ils n'ont pas expliqué l'effet de l'ahinminun sur la 
fiéquence de leur apparition. 
Tel que discuté dans le chapitre 3.2.3, l'évolution de la microstructure n'est pas la même 
. . 
en fonction du niveau d'alummiiim. L'ahunmnun inhiibe la réaction Fe-& par la création 
d'une couche inhihitrice Fe2&. Cette couche mhi'bitrice rend la difiùsion des atomes Fe- 
Zn phis difIïcile. Donc lors de la croissance des mtemétalliques Fe-Zn, on peut imaginer 
que cette difficulté des atomes à diffuser peut expliquer les cratères qui se forment. En 
effet, comme nous l'avons déjà présenté, certains sites (comme les jomts de grains) 
favorisent la diffusion du fer et du zinc. Si la couche inhriitrice est très épaisse, la 
df is ioo ne sera possiile que dans ces régions, ce qui explique la phis grande proportion 
de ZAL et de cratères. Lorsque la couche inhibitrice est mince, la difhsion peut se 
produire sur toute la d a c e ,  favorisant une croissance plus d o r m e  des revêtements. 
Les conséquences du niveau d'aliiminiiim sur la microstructure h a l e  du revêtement, 
comme on vient de le voir, sont très mip ortantes. L'augmentation du niveau d'aluminium 
dans le bain diminue l'épaisseur de la phase r en phis de produire des microstructures 
contenant plus de discontinuités. La résstance au poudrage sera donc affectée par ces 
modifications de la microstructure. Le type de substrat change aussi la cinétique de 
formation des intermétalliques telle que présentée dans le chapitre 3.2.2.3. La section qui 
suit traite de l'effet des substrats et de la synergie qui existe entre ceux-ci et le niveau 
d' ahimmnim 
. . 
dans le bain. 
3.3.2.3.4 Effets du substrat, 
Les substrats ont une grande mfhience sur la vitesse de réaction de l'alliage Fe-Zn lors du 
recuit. Comme le montrait la figure 3.10, le temps nécessaire pour obtenir 10% de fer sur 
les substrats ULC était phis long que pour les IF. Le chapitre 3.2.3 montre que la nature 
des substrats change complètement la cinétique au début de la réaction mais que par la 
suite, la réaction devient similaire entre les aciers ULC et IF. 
La figure 3.37 montre que les microstructures des échantillons produits pour des niveaux 
d'aluminium de 0.14% et 0.16% possèdent plus de discontinuités que ceux produits à 
0.10Y0 et 0.12%. Cette figure montre aussi qu'il y a quelques échantillons IF produits à 
0.12% qui présentent des discontinuités dors qu'il n'y en a pas pour les substrats ULC. 
Il y a donc une différence entre les microstructures finales des aciers IF et les ULC pour 
une teneur de 0.12% d'aluminium dans le bain. La figure 3.38 montre la continuité de la 
phase r en fonction du niveau d'aluminium et du substrat. 
Figure 3.38 : Nombre de lignes égales à zéro pour la phase ï en fonction du niveau 
de fer dans le revêtement. 
Les sections tracées à l'aide des lignes montrent les différents types de comportements en 
fonction des paramètres d'opération. En vérité, ces sections représentent le 
comportement des substrats ULC (symbole ouvert). Les substrats IF ont un 
comportement plus aléatoire. Le tableau 3.15 résume le comportement des différents 
échantillons. 
Tableau 3.15 : Continuité de la phase T. 
1 Substrat II 0.10% Al 1 0.12%AI 1 0.14% Al 1 0.16%Al 
C : contmu ; QD : quelques discontinuités ; D : discontinu. 
On retrouve une fois de plus le comportement uniforme du substrat ULC que nous avions 
observé dans les sections 3.2.2 et 3.2.3. Une augmentation du niveau d'aluminium rend 
la phase r de moins en moins continue mais d'une façon monotone ». Les substrats IF 
. . présentent une phase r continue dans la majorité des cas a 0.10% d'a- A partir 
de 0.12% d'aluminium, cette phase dwient discontinue. 
La phase r est continue pour tous les types de substrats à un niveau de 0.10% d'Al, ce 
que l'on peut corréler aux observations du chapitre 3.2.3.2. En effet, la croissance était 
très rapide à ce niveau d'du* pour les trois types de substrats puisqu'il n'y a pas de 
couche inhibitrice. Ce qui implique que lorsqu'il n'y a pas de couche mhibitrice (0.10% 
Al), les phases FoZn sont continues. 
Les observations réalisées sur les différents types de substrats montrent des effets 
marqués sur la microstructure. Nishimoto et al (1986) mentionnaient qu'un niveau de 
carbone en solution de 50 ppm permettait d'inhiber la formation des ZAL. Cependant, 
lorsque le niveau de carbone en sohition est de 11 ppm, la formation des ZAL n'est plus 
inhiée. Nous ne powons vérifier cette hypothèse puisque tous les substrats qui ont été 
étudiés possèdent moms de 11 ppm de carbone. Les travaux de Lin et al [2](1995) ont 
mis en évidence des mécanismes de croissance complètement différents entre des 
substrats IF et ELC (extra low carbon). Selon les auteurs, la ségrégation du carbone à la 
surface de l'acier ELC retarde la ge-ation des phases Fe-Zn. 
Nos observations tendent à montrer que la plus grande réactivité des jomts de grains des 
substrats IF facilite la croissance des phases Fe-Zn, particulièrement des ZAL. Par la 
suite, la croissance latérale de ces ZAL cowre la totalité de la sdace .  Plus la résistance 
au mouvement des atomes de fer et de zinc est augmentée par la présence de la couche 
mhibitrice, plus la croissance des phases mterrnétalliques sera difEcile, ce qui expliquerait 
la présence de cratères pour des niveaux égaux ou supérieurs à 0.12% d7aliiminiiun_ 
Le cas du substrat ULC est plus complexe puisqu'il y a deux sources de résistance au 
mouvement des atomes soit la couche mhiiitrice et le carbone. L'mteraction entre ces 
deux résistances n'est pas claire et son étude ne fait pas partie des objectifs de ces 
travaux. Les mécanismes qui produisent le comportement monotone des substrats ULC 
sont inconnus. 
Finalement, nous avons remarqué qu'il y a une transition brutale de La continuité de la 
phase r pour les aciers IF à partir de 0.12% d'aliiminiuril, ce qui correspond aux 
observations réalisées dans Ies sections 3.2.2 et 3.2.3. La variation de la continuité de la 
phase r sur les aciers ULC se fait de façon monotone, ce qui cornespond une fois de plus 
aux observations des sections 3.2.2 et 3.2.3. Ces variations de continuités sont aussi 
remarquées pour les autres phases comme 6, et 6,. Encore une fois, ces différences au 
niveau de la microstructure auront certainement une influence sur la résistance au 
poudrage. La section 3.3.2 a donc permis de mettre en évidence les mteractions qui 
existent entre le niveau de fer, le niveau dYdiiminiUm_ la température de recuit et les 
substrats sur la microstructure. Nous pouvons maintenant aborder la section sur la 
résistance au poudrage. 
3.33 Résistance au poudrage en fonction des paramètres d'opération. 
La résistance au poudrage a été mesurée par l'essai de pliage en V à 60°. Les résultats 
sont présentés dans les tableaux 3.16 a 3.18 pour les différents substrats. La quantité de 
poudrage est évaluée par un test visuel comparatif entre les essais et les rubans standards 
que LTV nous a foumis. La mesure qui est donnée est celle de la quantité de poudrage. 
Donc une cote élevée (5) implique donc une mauvaise résistance au poudrage alors 
qu'une cote de zéro (O) indique qu'il n'y a pas eu de poudrage. 




















Tableau 3.17 : Résistance au poudrage pour les substrats IF-Tm. 
#PL 
375F1 
Procédé d'élaboration Poudrage 









Tableau 3.18 : Résistance au poudrage pour les substrats W. 
#PL Procédé d'élaboration Poudrage Poudrage Fe (%) Epaisseur 
face I fàce 2 (dm2) 
381F1 460°C- 10.5 +O. 1O%Al 1 12.8 51.8 
Les sections qui suivent feront la corrélation entre les paramètres d'opération, la 
microstructure et la résistance au poudrage. 
33.3.1 Effet du niveau de fer dans le revêtement. 
Tel que démontré dans la section 3.3.2.3.1 qui traite de l'effet du fer sur la 
microstructure, le niveau de fer a un effet considérable sur la résistance au poudrage. On 
remarque qu'une augmentation du niveau de fer entraine une augmentation de l'épaisseur 
des phases T, 6., 6, et une dimmution de l'épaisseur de la phase 5. La figure 3.39 ne 
montre que l'effet du niveau de fer dans le revêtements et les sections suivantes traiteront 
de l'effet des autres paramètres sur la résistance au poudrage. 
Figure 3.39 : Résistance au poudrage en fonction du niveau de fer dans le 
revêtement. 
La résistance au poudrage est très bonne pour ies échantillons ayant des niveaux de fer 
entre 9% et I l%,  peut importe les conditions d'élaboration. Cette figure montre deux 
régions distinctes soit : une bonne résistance au poudrage qui varie peu en fonction du 
niveau de fer jusqu'à 13% ; une résistance au poudrage qui se détériore rapidement avec 
l'augmentation du niveau de fer a partir de 13%. 
Les études de la microstructure nous permettent de mettre en évidence les phénomènes 
qui expliquent cette diminution de la résistance au poudrage avec le niveau de fer. 
L'analyse d'images nous a révélé qu'à parth de 13% de fer dans le revêtement, de façon 
générale, les revêtements étaient composés de 8% et plus de r et de plus de 50% de &. 
La phase 6. quant à elle compose entre 15 et 20% du revêtement (figures 3.29 a 3.3 1). 
Comme la variation de l'épaisseur des phases T, 6. et 6, se fait d'une façon linéaire ai 
fonction du niveau de fer, ceci explique mal cette transition brutale dans la région de 
13%. En se référant à la section 3.3.2.1.2 qui traite du ratio obtenu par =action 
des rayons X, nous avons remarqué une transition brutale dans la région de 13% de fer. 
A partir de ce niveau de fer dans le revêtement, la phase < n'est presque phis présente a la 
surface de l'échantillon. On peut donc en déduire que la phase améliore la résistance au 
poudrage. Nous reviendrons sur ce pomt dans la section mivante qui traite de I'effet de 
la température de recuit. 
L'objectifvisé dans cette section était de mettre en évidence qu'il y a un effet important 
du niveau de fer dans le revêtement. Cependant, nous poursuivrons la discussion dans les 
sections qui suivent puisqu'il y a généralement un effet synergique entre les conditions 
d'opérations, la microstructure, le niveau de fer et la résistance au poudrage. 
3.33.2 Effets de la température de recuit. 
Comme nous l'avons vu précédemment, la température de recuit duence  beaucoup la 
cinétique de réaction Fe-Zn mais aussi la microstructure h a l e  des échantillons galvanisés 
et alliés. Tel que prévu, la résistance au poudrage est influencée par la température de 
recuit, principalement pour les échantillons produits dans des bains contenant un faile 
niveau d'al- Les échantillons préparés dans un bain contenant 0.10% 
d' ahimmnrm . . montrait clairement qu'une augmentation de la température de recuit 
entraîne une niminution de La résistance au poudrage. 
Le tableau suivant permet de mettre en aidence l'effet du ratio r/6[ et de l'épaisseur des 
autres phases sur la résistance au poudrage à I'aide des échantillons produits dans un bain 
. . 
contenant 0.10% d'ahimmnun Les épaisseurs des phases T, 6, et 6, proviennent de 
l'analyse d'images alors que le ratio est cehii obtenu par f i a c t i o n  des rayons X. 
Tableau 3.19 : Résistance au poudrage pour un niveau d'aluminium de 0.10% 
selon Ia micros~cture.  
( Subs. 1 Procédé d'élabo. ~ e ( % ) [  r(%) 16,(%)16,(%)( C/61  1 Cote 
Ce tableau montre que la présence de la phase est souhaitable à la d a c e  de 
l'échantillon lorsqu'il y a mise en forme sans frottement. Les échantillons IF-Ti (460 et 
490°C) témoignent de l'effet bénéfique de la phase 5 puisque le poudrage augmente dès 
que ceile-ci n'est plus présente alors que les autres phases restes constantes. Tel que 
discute dans la section 3.3.2.1.2, cette phase ductile à la surface de l'échantillon est 
capable d'accommoder les contraintes a prévenir le poudrage, comme l'ont montré Kato 
et a1 (1994) et Gallo et al (1995). Il faut toutefois ètre prudent dans cette afhmation 
puisque Jordan et al (1994) ont montré que la phase r se met à croître rapidement 
lorsqu'il n'y a plus de i en d a c e .  C'est aussi ce que nous avons remarqué pour les 
. . 
niveaux d'a- de 0.10% lorsque le niveau de fer est supérieur à 13%. On 
remarque immédiatement son effet sur la résistance au poudrage si on compare les 
échantillons ULC (490 et 530°C). Le ratio Cj61 est très faible pour les deux échantillons 
et les phases 6. et 6, sont pratiquement constantes. La seule phase qui vazie de façon 
significative est la phase r et le poudrage augmente considérablement. Comme on vient 
donc de le constater, les phases & et r jouent un rôle important dans la résistance au 
poudrage des échantillons produits dans un bain a 0.10% d'a- . . 
Le niveau de fer des échantillons préparés à 0.10% Al était très élevé, ce qui explique la 
fàible résistance au poudrage. Urai et a1 (1989) et Claus et al (1995) s'entendent pour 
dire que le niveau de fer qui o£Ee la meilleure résistance au poudrage se situe à 10% de 
fer dans le revêtement. Or, les échantillons provenant de ce bain avaient des niveaux de 
fer qui variaient entre 11 et 19%. Le ratio U61 diminue si@cativement de 460°C à 
. . 490°C pour les échantillons préparés dans un bain de 0.10% d ' a m  et ce pour tous 
les substrats. C'est aussi à partir de ce moment que le niveau de fer passe à plus de 13%. 
. * Il n'y a pas eu d'échantillons produits à 460°C dans un bain de 0.10% d' ' Fi 
contenait phis de 13% de fer. Ii n'y a pas eu non plus d'échantillon produit à 490°C et 
0.100/oAl qui contenait moms de 13% de fer, ce qui complique l'interprétation. Il n'est 
donc pas évident d'établir la cause exacte de la disparition de la phase 5 à paitir de nos 
résultats. Cependant, la figure 3.19 montre clairement que l'augmentation de la 
température de recuit entrame une diminution du ratio wl. De plus, en se référant aux 
tendances indiquées sur cette figure, il semble qu'à partir de 13% de fer dans le 
revêtement, la phase n'est plus favorisée, même à 460°C. Les différences de 
comportement en fonction de la température de recuit des échantillons sont présentées 
dans les figures 3.40 et 3.41. 
Les échantillons préparés dans les bains de 0.12 et 0.14% d'ahunmnun . . contiennent tous 
entre 9 et 11% de fer dans les revêtements. Il en résulte une très bonne résistance au 
poudrage pour toutes les températures de recuit et les substrats. Ii y a encore cette 
transition entre 460°C et 490°C pour le ratio g5i qui se traduit généralement par une 
diminution de la résistance au poudrage pour un niveau de fer comparable. Cependant, la 
température de recuit n'a pas d'hfhmce sur l'épaisseur des phases ï et &, et mineur sur 
la phase 6. contrairement à ce qu'ont rapporté Kato et ai (1994)' Lucas et ai (1989) et 
Urai et a1 ( 1989). 
. . Le comportement des échantdlons provenant d'un bain de 0.16% d ' a u  est 
intéressant. En effet, le niveau de fer dans ces revêtements passe de 6 à 17% et la 
résistance au poudrage reste acceptable. La température de recuit ne montre pas une 
influence très marqué sur la résistance au poudrage, même si le ratio Cj& varie toujours 
de la même façon. Il s'agit donc d'un autre mécanisne de résistance au poudrage qui 
intervient à 0.16% d'alummnim dans le bain. 
Cette section a permis de mettre en évidence l'effet de la température de recuit sur la 
résistance au poudrage. Nous avons constaté qu'une augmentation de la température 
entraine une diminution du ratio 5/61 et réduit donc la résistance au poudrage pour tous 
. . les substrats et les niveaux d'al de 0.14% et moms. L'épaisseur des phases r et 
G, n'est pas influencée par la température alors que l'épaisseur de 6. augmente. Enfin, la 
. . résistance au poudrage des échantinons produit à 0.16% d'ahimmnun ne peut être 
. . expliquée par le ratio wl. Ceci nous amène à l'effet de l'ahimmnim et des substrats sur 
la résistance au poudrage. 
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Figure 3.40 : Résistance au poudrage pour des niveaux d'aluminium constants de 
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Figure 3.41 : Résistance au poudrage pour des niveaux d'aluminium constants de 
3.3.3.3 Effets du niveau d'aluminium et du substrat. 
Nous venons de constater qu'il y a une relation entre la température de recuit et le niveau 
d ' a .  . . dans le bain sur la résistance au poudrage. Nous savons aussi que 
I'aluminiiim joue un rôle très important sur la formation et la croissance des phases 
mtermétalliques Fe-Zn. Selon Urai et a1 ( 1989) et Smith et a1 ( 1989) une augmentation 
du niveau d'ahiminium améliore la résistance au poudrage. Il est possible de tracer, 
comme dans le chapitre 3.3.3.2, la résistance au poudrage en fonction du niveau 
d'aliiminium (figures 3.42 et 3.43). 
Les échantillons qui présentent systématiquement le plus de poudrage sont ceux produits 
dans un bain contenant 0.10% d'alummnim (symboles solides noirs). On se rappelle que 
ces échantillons ont des niveaux de fer très élevés dans les revetements. La 
microstructure de ces échantillons est conhue et présente une phase r très épaisse. Nos 
résultats correspondent à ce qu'ont trouvé (Namakura et al, 1988 ; Inagaki et ai, 1989 ; 
Cheng et al, 1992 ; Gallo et ai, 1995). Ils ont montré que le poudrage augmentait avec 
l'épaisseur de la phase T. 
Les figures 3.39 à 3.4 1 montrent qu'il y a une amélioration de la résistance au poudrage 
lorsque le niveau d'aluminium augmente. L'épaisseur de la phase r dimmue avec 
. . 
l'augmentation du niveau d'ahunmnun dans le bain (section 3.3.2.3.3). De phs, les 
revêtements présentent plus de discontinuité lorsque le niveau d'Al augmente. La 
diminution de l'épaisseur d'une phase fiaagile et la présence de cratères qui permettent 
d'accommoder les contraintes sont donc des facteurs qui font en sorte que la résistance 
au poudrage est améliorée. 
Figure 3.42 : Résistance au poudrage pour one température de a) 460°C, b) 490°C. 
Figure 3.43 : Résistance au poudrage pour une température de 530°C. 
Tel que mentionné précédemment, les échantillons possédant des niveaux de fer dans le 
revêtement proche de 10% présentent tous une très bonne résistance au poudrage pour 
des niveaux de 0.12% a 0.16% d'aluminium dans le bain. Cette indication nous montre 
l'importance de bien contrôler le niveau de fer dans les revêtements. Les échantillons 
suralliés provenant d'un bain de 0.16% d'Al ont une résistance au poudrage acceptable 
alors que ceux de 0.10% d'Al n'ofient pas une bonne résistance. Puisqu'il est dificile de 
produire de façon industrielle des revêtements qui ont précisément 10% de fer, il devient 
donc intéressant de produire des échantillons dans un bain qui contient un niveau d'Al 
élevé puisque les échantiliom qui présentent un niveau de fer trop élevé. offrent tout de 
même une bonne résistance au poudrage. 
Cette section nous a permis de constater que l'augmentation du niveau d7aliIminium dans 
le bain à un effet bénéfique sur la résistance au poudrage. Cette amélioration de la 
résistance au poudrage s'explique par la présence de cratères dans le revêtement qui 
permettent d'accommoder la défomtion. De plus, ce type de microstructure réduit 
l'épaisseur de la phase T, ce qui améliore aussi la résistance au poudrage. Enfin, ce sont 
les substrats üLC qui voient leur résistance au poudrage s'améliorer le pius avec 
l'augmentation du niveau d'AL 
3.3.3.4 Effets de la microstructure sur la résistance au poudrage. 
Les sections précédentes ont montré l'effet des différents paramètres d'opération sur la 
microstnicture et la résistance au poudrage. Maintenant que ces effets sur la 
microstructure sont connus, nous powons faire le Lien entre la micr~stnicture~ le niveau 
de fer dans le revêtement et la résistance au poudrage (figure 3.44 et 3.45). 
Lorsque le ratio i/61 est supérieur a 0.5 (figure 3-44)' la résistance au poudrage est bonne 
pour tous les niveaux de fer. La phase < est donc bénéfique pour la résstance au 
poudrage. Mais la région < 0.5 montre que le ratio ne peut expliquer à lui seul 
la bonne résistance au poudrage de tous les échantillons. Certains échantillons ont un 
ratio m1 très faible et présentent tout de même une bonne résistance au poudrage. 
C'est pourquoi la figure 3.45 présente la relation qui existe entre le niveau de fer, 
l'épaisseur de la phase r et la résistance au poudrage. Comme on peut le constater, 
lorsque l'épaisseur de la phase r est mférieure a 0.5 p q  la r édance  au poudrage est 
bonne pour tous les niveaux de fer. La région 0.5 pm à 1 .O p m  est mtéressante puisque 
certains échantillons ont une bonne résistance au poudrage dors que d'autres ont une 
cote très élevée. 
Figure 3.44 : Résistance au poudrage en fonction du ratio ySI et du niveau de fer. 
Cependant, lorsque l'épaisseur de la phase r est supérieure a 1 pm, le poudrage devient 
élevé. Les échantillons ayant une b o ~ e  résistance au poudrage et qui ont un faible ratio 
r/&, présentent une faible épaisseur de la phase T. Il y a donc un effet synergique entre 
les différentes phases présentes qui contribuent à améliorer la résistance au poudrage. 
Figure 3.45 : Résistance au poudrage en fonction de l'épaisseur de la phase ï et du 
niveau de fer. 
Enfii5 il y a uii autre paramètre qui influence la résistance au poudrage. Il s'agit de la 
morphologie du revêtement. Les ZAL qui n'ont pas complètement coaiescées forment 
des cratères dans le revêtement. Ce type de morphologie provient des bains contenant 
des niveaux d'aluminium élevés. La phase r présente donc une épaisseur plus faible. On 
peut tracer un graphique de la résistance au poudrage en fonction des discontinuités de 
cette phase à la figure suivante. 
Nombre de zéro pour la phase r 
Figure 3.46 : Résistance au poudrage en fonction de la continuité de la phase T. 
Cette figure se sépare en deux régions soit : moins de 50 comptes de zéro (revêtements 
continus) et plus de 50 comptes de zéro (revêtements présentant des cratères). Tel que 
mentionné dans la section 3 -3.2.3 -3, les revêtements produits à 0.10% d'aluminium sont 
très continus et ont une faible résistance au poudrage. Pour ce qui est des échantillons 
possédant de nombreux cratères (0.14% et 0.16% Al), la résistance au poudrage passe 
d'excellente à bonne. 
La section 3.3.2.3.4 a permis de constater qu'il existe des différences au niveau de la 
microstructure entre les substrats ULC et IF en fonction du niveau d'aluminium. Ces 
différences n'affectent pas d'une façon importante la résistance au poudrage. Ces 
différences se manifestent principalement a 0.12% Al et la phase < assure une bonne 
résistance au poudrage. On se dot  cependant de souligner l'effet bénéfique de 
l'augmentation du niveau d'aluminium pour les substrats ULC. Comme le montre les 
figures 3.42 et 3.43, les échantillons ULC 0.10 % Al présentent généralement la plus 
mawaise résistance au poudrage alors qu'à 0.16%, la résistance est la plus grande. On se 
rappelle que ce sont ces échantillons qui sont le plus affectés par l'apparition de cratères, 
ce qyi explique la bonne performance de ceux-ci a 0.16% AL 
Comme on vient de le voir, on ne peut caractériser la résistance au poudrage uniquement 
à l'aide du niveau de fer ou de la phase 6 ou de l'épaisseur de la phase r etc. La 
résistance au poudrage est fonction de tous ces paramètres. On peut cependant conchire 
que l'augmentation du ratio Cj61 et la niminution de I'épaisseur de la phase r améliorent 
la résistance au poudrage. Pour ce qui est de la continuité du revêtement, les revêtements 
qui présentent plusieurs discontmuités offient une meilleure résistance au poudrage. 
3.3.3.5 Mécanismes de mpture des revêtements. 
Les mécanismes de rupture des revêtements ont été présentés dans le chapitre 1.4.2 qui 
traite des ditférents essais de mise en forme. Selon Goggins et a1 (199 1) et Gallo et al 
(1995), l'initiation des fissures se fait à la d a c e  du revêtement où il y a concentration de 
contraintes et aussi à l'interface aciedrwêtement. La propagation des fissures se fait 
avec un certain angle et lorsque deux fissures se rencontrent? il y a bris et expulsion du 
revêtement. Martin et al (1992) proposent que la rupture se produit à l'mterface 
acierlrevêtement ou dans la région ri+&. 
Ii est possible d'obsewer la région qui a été sollicitée en compression à l'aide d'un 
microscope optique a f 5  de comprendre les mécanismes de rupture de ceux-ci Pour ce 
&ire, les échantillons présentant une bonne résistance au poudrage seront opposés à ceux 
. . 
qui ont une mauvaise résistance au poudrage. De pius, le niveau d'ahumnnun sera 
considéré lors de ces comparaisons. 
3.33.5.1 Observations au microscope optique. 
Les échantiilons qui ont une cote de poudrage égale à zéro présentent tout de même une 
certaine quantité de poudrage lorsqu'b sont étudiés au microscope. Ceci indique que la 
technique de mesure du poudrage n'est pas assez sensible pour mesurer de petite 
variation dans la résistance au poudrage. Nous reviendrons sur ce pomt dans la 
discussion sur les techniques expérimentales. 
Lorsque l'on étudie les échantillons qui présentent une très bonne résistance au poudrage, 
on constate que la région ayant subi la plus grande déformation est composée de fissures 
perpendiculaires à I'inteflace et quelques-unes qui ont un angle de 4 5 " .  On observe 
plusieurs fissures qui sont initiées à l'interface riacier. Ii semble que la prÏncipale cause 
de bris du revêtement soit donc la décohésion entre le revêtement et l'acier. Cette 
décohésion serait due, comme le proposent Gogghs et Gallo, à l'initiation de fissure à 
l'interface ou à la surface du revêtement, qui se propage le long de l'interface acierK 
jusqu'à la rencontre d'une autre fissure perpendiculaire à l'acier. Par la suite, les 
contramtes en compression expulsent ce segment et donnent lieu au poudrage. 
Les échantillons qui possèdent une très bonne résistance au poudrage ne présentent pas 
de .signes de déformation très élevés pour les substrats. On remarque tout de même la 
présence de fissures dans l'acier et dans certains cas, de petits cratères. De ptus, les 
particules de taille importantes se trowent généralement aux cratères des substrats. 
Le mode de rupture des revêtements pour les échantillons qui possèdent une bonne 
résistance au poudrage (< 1) est smüaire à celui décrit précédemment. Les différences 
principales sont la fkagüaé du revêtement et de l'acier. En effet, les revêtements 
présentant une cote de poudrage de l'ordre de 0.5 montrent des signes de fiagüité accrus. 
Les fissures commencent a se propager à l'intérieur du revêtement et plus seulement a 
l'interface acierK. Il faut noter que le niveau de fer de ces échantillons est généralement 
phs  élevé et par conséquent, la dureté du rwêtement est accrue. 
D'iqortantes différences apparaissent lorsqu' on observe les échantillons ayant des cotes 
de poudrage élevées. La décohésion du revêtement reste la principale source de 
poudrage. Cependant, un phénomène peu observé nir les autres échantillons est 
beaucoup plus courant. Il s'agit de la propagation de fissures à l'mtérieur même du 
revêtement. Ces fissures semblent se propager à l'mterfàce &/r ou à l'intérieur de la 
phase 6 ~ .  Ces observations correspondent avec ce qu'ont trouvé (Nakamori et ai, 1988 ; 
Mercer, 1992 ; van Koesveld et al, 1995). Selon les auteurs, c'est dans la phase 6, riche 
en fer que se produisent les ruptures. 
Une autre dinérence majeure est l'endommagement du substrat. Celui-ci est beaucoup 
plus important lorsque le niveau de fer augmente. Ii est possiale de comparer 
l'endommagement d'un échantillon avec une bonne et une mauvaise résistance au 
poudrage (figure 3.47). On constate que l'endommagement est très sévère pour 
l'échantiuon possédant un niveau de fer élwé. 
Figure 3.47 : a) POL 188F1(9.2% Fe); b) POL 380F1 (14.9% Fe). 
On ne peut pas discuter de l'effet des paramètres d'opération sur le mode de rupture 
puisqu'il y a beaucoup d'information qui a été perdue lorsque les échantillons ont été 
dépliés. Nous avons constaté qu'il y a un endommagement très sévère du substrat 
lorsqu'il y a une augmentation du niveau de fer. Cet endommagement semble causé par 
une fragilisation de l'acier par le zinc. La microscopie Auger a été utilisée pour vérifier 
cette hypothèse. 
Pour proposer un mécanisme de rupture, il faudra réaliser des essais de pliage 
interrompus afin de trouver les sites d'initiation et de propagation des fissures. De plus, 
il serait souhaitable d'utiliser plusieurs tests mécaniques afin de comparer l'effet du 
mode de sollicitation sur la fissuration et l'endommagement des revêtements. 
3.3.3.5.2 Observation au microscope Auger. 
La microscopie Auger a été utilisée pour vérifier expérimentalement s'il y a 
enrichissement des joints de grains de l'acier par le Pnc. La méthode expérimentale est 
présentée dans le chapitre 2.3.5. Il y a d'autres techniques qui peuvent être utilisées pour 
déterminer I'e~chissement des joints de grains. Un exemple est de rompre une 
éprouvette de façon fiagile in situ en la refroidissant à I'azote liquide. L'avantage de 
cette technique est qu'il n'y a pas d'oxydation en d a c e  de l'échantillon. Les 
inconvénients sont qu'il n'est pas possible d'apprécier le relief et les phases en présence 
associés à la rupture de l'échantillon et que I'échantillon doit être fiapiiisé à l'hydrogène 
afin d'obtenir une rupture complète. Un autre inconvénient provient de la résolution 
spatiale de la microscopie Auger. En effet, la résolution en épaisseur est très b o ~ e  mais 
la résolution latérale est de l'ordre du micron. 
Les grains observés sont ceux du substrat qui ont été arrachés lors d'un essai de 
cisainement. Le type de particule qui a été étudié est présenté à la figure 3 -48. Pour 
vérifier s'il y a enrichissement en zinc aux jomts de grains, il s&it d'obtenir des spectres 
de la d a c e  de ces grains, de décaper quelques secondes et d'obtenir un noweau 
spectre. Évidement, on suppose que la d a c e  de la particule se trouve à être 
effectivement le joint de grain. Lors du décapage, on s'enfonce dans la particule et par 
conséquent, on s'éloigne du joint de grain. Les spectres obtenus sont présentés aux 
figures 3 -49 à 3.5 1. 
Figure 3.48 : Particule de fer étudiée en microscopie Auger. 
Le premier spectre correspond à celui avant décapage ionique. On remarque la présence 
importante de fer et de zinc. Le carbone et l'oxygène sont des contaminants que l'on 
retrouve puisque l'échantillon a été brisé à l'air ambiant. Après 15 sec de décapage 
ionique, l'intensité des pics de zinc a considérablement diminué. Finalement, après 45 
sec de décapage, il ne reste plus de zinc. 
Figure 3.49 : Spectre Auger avant décapage de la particule de Fe. 
Figure 3.50 : Spectre Auger après 15 sec de décapage. 
Figure 3.51 : Spectre Auger après 45 sec de décapage. 
Si l'hypothèse de départ qui stipule que le joint de grain se trouve à la surface de la 
particule est juste, ces résultats mdiquent qu'il y a un enrichissement des joints de grains 
du substrat par le zinc. Ceci n'est pas très surprenant puisque van Kosveld et a1 (1995) 
ont obtenu des résultats simüaires pour des substrats ULC-Ti- De plus, la grande 
différence d'endommagement des substrats en fonction du niveau de fer dans les 
revêtements laisse supposer qu'il y a une fiagïlisation de l'acier. Le niveau de fer dans le 
revêtement joue un rôle capital dans la résistance au poudrage puisqu'il indique, jusqu'à 
un certain pomt, le niveau de fiaagiliçation de l'acier. II est donc primordial de bien 
contrôler ce dernier paramètre, peu importe les conditions d'opération qui sont utilisées. 
Les sections précédentes ont permis de comprendre l'effet des paramètres sur la 
microstructure des revêtements et les conséquences sur la résistance au poudrage. Aiin 
de bien mettre en évidence les relations qui existent entre les différents paramètres et la 
résistance au poudrage, le tableau 3.20 présente un résumé des observations importantes 
réalisées dans Ia section 3 -3. 
Tableau 3.20 : Résumé de l'effet des paramètres d'opération sur la microstnicture 
et la résistance an poudrage. 
Paramètres Effets sur ia microstructure 
'!' %Fe (revêtement) ? r, ? 6. et 6p, & 5 
? T (recuit) 4 <, & a., pas d'effets sur r et 6, 
'r %AJ (bah) & r, <, ? cratères, pas d'effets 
sur 6. et 6, 
Substrat ULC : transition d'un revêtement 
continu à discontinu 0.14% Al 
IF : Transition d'un revêtement 
continu à discontmu 0.12% Al 





Le paramètre qui innuence le plus la résistance au poudrage est certainement le niveau de 
fer dans le revêtement. C'ea pourquoi il est très important de bien contrôler ce 
paramètre et de produire des revêtements qui ont des niveaux de fer qui se situent entre 9 
et 11% de fer. De plus, il y a une fiagikation de l'acier lorsque le niveau de fer est 
supérieur à 1 1%, peu importe la température de recuit, le niveau d'aluminium (Al) dans le 
bain et le type de substrat utilisé. 
La présence de la phase < est souhaitable à la surface des revêtements puisqu'elle 
augmente la résistance au poudrage lors de la mise en forme sans frottement. Pour 
obtenir cette phase, il est préférable de travailler à basse température de recuit (< 490°C). 
C'est grâce à la présence de cette phase en surface que les échantillons produits à 0.12% 
et 0.14% d'Al présentent une excellente résistance au poudrage. 
On a remarqué qu'une augmentation du niveau d'Ai entraine une diminution de 
l'épaisseur de la phase pour toutes les températures de recuit. Comme les mécanismes 
de résistance au poudrage changent avec le niveau d'Al, il est possible d'obtenir une 
bonne résistance au poudrage a 0.16% Al, même si la phase 5 n'est pas présente à la 
d a c e  de I'échantillon. C'est par la formation de revêtements qui présentent des 
cratères (ce qui entrahe aussi une nimmution de l'épaisseur de la phase T) que les 
revêtements produits à 0.14 et 0.16% d'Al oeent  une bonne résistance au poudrage. 
L'inconvénient à O. 16% d'Al, en particulier pour le substrat ULC, c'est que les 
revêtements deviennent très discontinus et que l'on peut craindre que la résistance à la 
corrosion en soit affectée. 
En conclusion, les paramètres d'opération qui ofient la meilleure résistance au poudxge 
lors de l'essai de pliage sont : température de recuit de 460°C et un niveau d'Al de 0.14% 
dans le bain, pour tous les substrats étudiés. La microstructure associée à ces conditions 
est la suivante : 0.5 Fm de ï (5%)' 17% de 6.' 40% de 6, et un ratio 5/& de 1.0. 
Chapitre 4 
DISCUSSION DES TECHNIQUES D'ANALYSES 
Les principales techniques d'analyses qui ont été utilisées furent les analyses par voie 
humide, essai de pliage en V 60°, la diEraction des rayons X, l'analyse d'images et la 
spectrométrie des rayons X au MET. Les prochaines sections seront consacrées à la 
discussion des problèmes expérimentaux reliés aux méthodes de quantification- 
4.1 ANALYSES PAR VOIE HUMIDE 
Les analyses par voie humide sont utilisées afin de déterminer le niveau de fer dans les 
revêtements et dans certames conditions, le niveau d'aluminiiim. Comme nous l'avons 
constaté dans le chapitre 3.3.2.3, il y a une relation importante entre l'épaisseur des 
dinërentes phases et le niveau de fer dans Le revêtement. De plus, cette technique est très 
utilisée dans l'industrie pour quantifier le degré d'alliage d'un revêtement et par 
conséquent, la résistance au poudrage. 
La sohtion de dissolution utilisée était 25% HCl et 75% H20. L'utxlisation d'iuhi'biteur 
de dissohition n'était pas nécessaire puisqu'il n'y avait pas de couche inhibitrice à 
protéger, les échantillons étant complètement alliés. Ii y a deux moyens d'effectuer les 
dissolutions soit ; 1 ) en coupant des échantillons de 2 cm X 2 cm et en les déposant dans 
un bêcher contenant la solution, 2) en utilisant une cellule de dissolution ayant une 
surface de 4 cm2. Chaque technique présente des avantages mais aussi des mconvénients. 
La première technique nécessite plusieurs manipulations puisqu'il faut couper 
17échantilIon, appliquer de la laque sur une face, effectuer la dissohition, enlever la laque 
et recommencer pour l'autre face. Cette technique permet de déterminer avec plus de 
précision à partir de quel moment le revêtement est complètement dissous. Juste avant la 
fia de la dissolution, la surface devient noire (probablement la phase T) et lorsque cette 
couche disparait, la dissoiution est terminée. Cette fin de dissolution est aussi 
accompagnée par une diminution de la quantité d'hydrogène Libéré. 
La deuxième technique est phis rapide puisqu'l n'y a pas de manipulation des 
échantillons. Le problème est qu'il n'est pas possible de déteminer avec précision la fin 
de la dissolution. La d a c e  n'est pas visible et lorsqu'elle daient noire, on ne peut la 
voir. De plus, le changement de régime de production d'hydrogène est moms évident à 
détecter. Les risques de dissoudre le substrat sont plus grands, ce qui aurait pour effet 
d'augmenter le niveau de fer. L'utilisation de la cellule de dissolution est tout à fait 
appropriée pour des échantillons gatvanisés puisqu'on ajoute un inhiiiteur pour arrêter la 
dissolution lorsque le revêtement est dissout et qu'il ne reste que la couche d'inhiiition. 
C'est donc la première technique qui a été utilisée puisqu'elle permet de mieux contrôler 
le temps de dissolution et améliore les mesures du niveau de fer. 
La titration des solutions obtenue lors des dissolutions a été la technique la plus utilisée 
pour déterminer le niveau de fer des revêtements. L'avantage principal est que cette 
technique est rapide et se trouve immédiatement à côté du sindateur. La mesure du 
niveau de fer s'effectuait immédiatement après la production des échantillons afin 
d'ajuster le temps de recuit pour obtenir un niveau de fer de 10% dans le revêtement: 
Cette technique ofie une précision de t 1% Simard, (1993) ce qui est beaucoup moins 
que 1'ICP. 
Finalement, il y a les techniques de dissolution électrochimique. Ces techniques ne sont 
pas utilisées pour déterminer le niveau de fer dans le revêtement mais phitôt pour 
déterminer l'épaisseur de chaque phase. Certains essais ont été réalisés a l'aide de cette 
technique mais les revêtements n'étaient pas attaqués d'une façon d o n n e  et nous 
n'avons pas poussé plus lom les études à l'aide de ces techniques. Par contre, elles 
peuvent s'avérer très mtéressantes pour la dissohition contrôlée des rwêtements a h  de 
mesurer par =action des rayons X I'importance de la phase r et te ratio Tri. 
4.2 DIFFRACTION DES RAYONS X. 
La difiaction des rayons X est très mtéressante pour déterminer les phases qui sont 
présentes puisgu'l n'y a pas de préparation d'échantillon nécessaire. Elle permet aussi de 
mesurer leurs importances relatives. Malgré tout, eile présente certaines difncultés dont 
nous dons  discuter. L'absorption des rayons X a été traitée dans la section 3.3.2.1.1. 
4.2.1 Déconvolution des spectres. 
Afin de tarir compte de la texture préférentielle qui pourrait s'établir sur certains types de 
substrats ou de grains, l'intensité de chaque pic qui n'est pas superposé a celui d'une 
autre phase a été utilisé. De phis, c'est la d a c e  du pic et non la hauteur de celui-ci qui 
a été considérée. Pour ce faire, les spectres rayons X ont été déconvohés a l'aide du 
logiciel fourni par Phüips. Ce logiciel est très puissant puisqu'il tient compte de 12 
paramètres (physiques et mstrumentaux) lors de la déconvohition des spectres. Le fi 
index est très bon puisque les déconvolutions tiennent compte de ces facteurs. Nous 
obtenons la largeur a mi-hauteur des pics l'intensité total des pics et aussi, chose très 
intéressante, l'mtensité totale des pics Ku. Toutes ces qualités font en sorte que les 
déconvohitions sont précises et justes. Mais il comporte quelques limites qui ont rendu la 
déconvohition phis compliquée. 
La première est le nombre xnaxhum de huit pics qu'il est possible de déconvoher en 
même temps Cette limite pose un sérieux probleme dans la région qui se trowe entre 40 
et 45O puisqu'il y a généralement 15 pics et plus (figure 3.18). Tous ces pics sont 
convohiés et il n'est pas toujours évident de séparer les régions de déconvolution. La 
technique qui a été adoptée consiste à m e r  cette région en deux en utilisant à chaque 
fois le pic le plus intense de la phase 6[ qui se trouve à 42.2g0. De cette façon, il était 
possible d'obtenir des bonnes déconvohitions de tous les pics. Le pic qui posait le plus 
de problème en réalité est évidemment celui qui a été mentionné plus haut. 
Généralement, l'intensité de celui-ci était très smnüaire pour les deux déconvohitions mais 
parfois, il y avait de grandes différences. Dans ces situations, il était nécessaire 
d'effectuer une déconvolution des pics qui se trouvaient uniquement dans la région 
centrale. Le problème avec cette région se trouve dans l'mtensité du bruit de fond. Le 
bruit de fond était surévahé ce qui diminuait I'mtensité de ces pics. Le logiciel ne 
permettait pas de fixer les paramètres tels que le bruit de fond et la largeur à mi-hauteur 
des pics ce qui aurait été mtéressant dans le cadre de nos recherches. Malgré tout, il a été 
possible d'obtenir de bonnes déconvolutions des spectres pour tous les échantillons. 
Les opérations de déconvohition nous donnent l'intensité totale associée à chaque phase. 
Par la suite, en effectuant le rapport des mtengtés, il est pomile de connaîae 
I'impoitance relative de chaque phase. Mais que représente le ratio r /6,  ? Il est très 
=cile de déterminer ce que ce ratio représente quantitativement. En effet, la 
morphologie et la distniution de la phase < est tres complexe ce qui rend les 
mterpretations difnciles (nous discuterons de la morphologie de la phase dans la section 
4.1 A.2). Par exemple, 1 serait théoriquement possible d'obtenir un ratio Cj6, = 1 à l'aide 
d'une couche uniforme et mince de < sur toute la d a c e  ou par des agglomérations de 
tres gros grains de t;. C'est pourquoi le ratio ou I'mtensité net de la phase 5 ne peuvent 
être utilisés d'une façon confiante pour déteminer de façon quantitative I'miportance de 
cette phase. A h  d'être en mesure de faire des mesures quantitatives, il faudrait 
transformes le revêtement en poudre mais puisque ceiui-ci ne fait que 50 g/mZ, la poudre 
n'est pas facile a obtenir. Les résultats que nous avons obtenus sont donc semi- 
quantitatifs. 
Fmalement, la phipart des pics ont pu être associés à un composé Fe-Zn lors de 
l'identification des pics. Cependant, il reste plusieurs pics qui sont mconnus. Il ne s'agit 
pas d'oxyde de zinc ou de fer, ni de composés Fe-AL Plus étonnant encore, la majorité 
des pics mconnus se retrouvent sur phisieurs échantillons. Malgré toutes les recherches 
effectuées pour comaitre la nature de ces pics, ceux-ci n'ont pu être identifiés et lors des 
calculs d'intensités relatives, ils n'ont pas été considérés. 
4.3 SPECI~OMÉTRIE DES RAYONS X AU MET. 
Les deux principales sources d'erreurs sont : les erreurs statistiques et systématiques. Le 
chapitre 3 traite des erreurs statistiques qui comprend les erreurs de déconvohition et de 
mesure du facteur K Les erreurs systématiques et leurs effets n'ont pas été abordés. 
Elles seront discutées dans cette section. 
Les travaux de Simard (1993) ont permis de mettre ai évidence phisieurs sources 
d'erreurs systématiques. Selon l'auteur, la première source d'erreur systématique 
provient de l'absorption des rayons X par une région autre que ceile qui est analysée ou 
encore par les barreaux qui soutiennent les coupes. 
Les @es de titane ont été sélectionnées ah de faciliter la déconvohition des spectres 
rayons X mais l'erreur qcstématique est très élevée. En effet, le coefficient d'absorption 
de masse de la raie par le titane est 166.0 alors que celui de la raie est 369.9. 
Le fer est donc phis absorbé que le zinc par le Mme. Ceci aurait comme effet de 
diminuer artificiellement la composition du fer. On a utilisé certaines astuces pour 
diminuer l'importance de cet effet. Premièrement, les facteurs K ont été mesurés sur des 
particules soutenues de la même façon que les coupes utramicrotomigues. 
Deuxièmement, les coupes qui étaient sélectiomées se trouvaient au centre des car reas  
c'est-à-dire, le plus lom possible des barreaux de Ti. Fmalement, lorsque c'était possible, 
les barreaux de la g d e  étaient placés sous l'échantillon, diminuant encore la contribution 
de ce facteur. De cette façon, le Ti détecté ne devrait avoir aucune relation avec ie fer et 
le zinc du même spectre. Par conséquent, au cours de la quantification, il est possible de 
négliger systématiquement la présence du Ti sans fausser les résultats de l'analyse. 
Les coupes ultramicrotomiques présentent des ondulations qui pourraient introduire de 
nouvelles meurs systématiques. Si le profil est réalisé dans une vallée, ü pourrait y avoir 
absorption préférentielle du fer par rapport au zinc. Pour éviter les problèmes de cet 
ordre, les coupes étaient disposées de façon à ce que les analyses se réalisent sur les 
crêtes et pour que l'interface soit parailele au détecteur rayons X. 
L'erreur systématique la plus importante se trouve au niveau des films de fomvar et de 
carbone qui retiennent les coupes. L'absorption des raies et est négligeable 
mais elle est importante pour la raie &*. Cette raie est très fortement absorbée par le 
carbone (Np) = 704.2. De plus, la quantité d'alummitim dans les revêtements est proche 
de la limite de détection. &que les eneurs statistiques et systématiques sont très 
. . 
importantes, il n'est pas possible de quantifier le niveau d'ahunmnun dans les revêtements 
à l'aide de la technique utilisée. 
La deuxième catégorie d'erreurs systématiques peut être associée aux contributions 
expérimentales. Cette catégorie comporte les conm'butions instrwnentales Ceiles-ci ont 
été traitées dans les travaux de Simard (1993) et Ntakaburimvo (1996). Il y a aussi les 
considérations géométriques des échantillons. 
Les coupes uitramicrotomiques sont très minces, ce qui ne permet pas l'émission d'un 
taux élevé de rayons X Pour augmenter le vohune d'émission, il faut augmenter la t d e  
de f&ceau ce qui a pour effet de diminuer la résolution spatiale. En conservant une taille 
de sonde fmîle, il faut donc prolonger la durée des analyses. Ce faisant' il se produit une 
contamination des échantiflons par le dépôt de substances sur la coupe qui augmente 
l'épaisseur effective, diminuant l'acuité des analyses quantitatives. Ii faut donc faire un 
compromis entre ces différentes options. 
Les résultats présentés dans la section 3.3.2.2 nous permettent de distinguer les phases T, 
ri, 6, et &. ïi y a cependant une difficulté à différencier les phases 6, et pour 
l'échantillon POL 278 puisque le niveau de fer est très faible dans la phase 4,. L'objectif 
de la caractérisation quantitative de ces revêtements reposait sur la distinction des phases 
qui se trowent à I'interfiace ainsi qu'un aperçu de leurs épaisseurs relatives. La possibilité 
d'erreurs systématiques est un facteur important à considérer dû aux failes écarts de 
concentrations analysés. 
4.4 ANALYSE D'IMAGES. 
Il y a phisieurs sources d'erreurs associées à l'analyse d'images. La plus importante a été 
traitée dans la section 3 où il est montré que des grains qui ont la morphologie de la phase 
< sont en réalité 6, .  Les autres sources d'erreurs sont : l'attaque chimique du revêtement 
et l'analyse d'images elle-même a l'aide du logiciel Viion. Les sections suivantes traitent 
de ces sources d'erreurs. 
4.4.1 Attaque chimique 
L'attaque chimique des coupes transversales révèle les phases présentes. Elle doit donc 
être de bonne qualité ah de déterminer les différentes phases présentes dans les 
revêtements. La solution d'attaque de Küpaaik qui a été utiiisée est colorante. Les 
phases se colorent lors de l'attaque, ce qui pemet de distinguer les différentes phases. 
Les attaques étaient réalisées par plusieurs dissolutions de courte durée a& de réaliser 
des observations au niicroscope optique. Grâce a ces précautions, les attaques étaient 
arrêtées au moment où la totalité des phases étaient révélées. 
Tel que mentionné dans le chapitre précédent, il n'était pas possible d'observer la phase q 
puisqu'elle était totalement dissoute. Il y a une autre mterface qui n'était pas toujours 
facile à distinguer et il s'agit de celle qui sépare les phases 6, et 6p. En effet, cette 
mterface présentait plusieurs régions qui n'étaient pas bien séparées. En prolongeant les 
attaques, cette mterface était mieux découpée mais le revêtement dans l'ensemble était 
trop attaqué. L'interface était donc dessinée par interpolation dans les régions moms bien 
séparées. Les mesures de l'épaisseur total de 61 sot  6, + 6, sont précises mais les 
épaisseurs individuelles peuvent parfois l'être moins dû aux mterpolations réalisées sur 
l'interface 6,/  6, 
Certaines régions ne présentent pas de revêtement mais on constate que l'épo~y n'est pas 
directement en contact avec l'acier. XI y a deux explications possible. ti y a eu soit 
décohésion de l'époxy ou attaque et dissohition d'une phase mince. Il est très probable 
que ce soit la deuxième hypothèse qui prévale puisque les revêtements étaient inspectés 
après le polissage. S'il y avait la moindre présence de décohésion de l'époxy, les 
échantillons étaient repoiis. Il n'est pas possible d'évaluer l'épaisseur des phases qui ont 
été attaquées de la sorte, ce qui entraîne nécessairement des erreurs. 
Il y a un autre facteur qui est mcomu et c'est probablement le plus important. Il s'agit de 
la résolution de l'attaque elle-même. Cette résohtion n'a pas été mesurée. Notons 
toutefois que ces attaques ont permis de mettre en évidence des phases r' d'une épaisseur 
de 0.1 pm De plus, les analyses réalisées au MET ont permis de constater que les 
interfaces entre les différentes phases étaient très nettes (moins de 0.2 pm) et qu'il n'y 
avait pas de gradient de concentration entre les phases. L'épaisseur des différentes phases 
correspond relativement bien entre ce qui a été observé par MET et l'analyse d'images. 
Basé sur ces observations, on peut déduire que les attaques chimiques ofEent une 
résolution suffisante qui permet de réaliser des études quantitatives sur les coupes 
tramversdes. 
4.4.2 Analyseur d'images. 
Comme nous venons de le constater dans la section précédente, l'attaque chimique ofEe 
une résolution sufFsante pour l'analyse d'images. Les photos ont été réalisées sur un 
microscope électronique à balayage XL30 de Phüips avec une taille de sonde de l'ordre 
de 10 n m  La procédure d'analyse d'images est décrite dans le chapitre 2. Les plus 
grandes sources d'erreurs associées a l'analyse d'images sont ; le traçage des interfàces et 
la représentativité de I'échantillonnage. 
Le grossissement des photos était de 5000X avec une résolution de 712x484 pixels. 
Pour faciliter le traçage des interfaces, la taille des images était augmentée par un facteur 
de 2 en hauteur et en largeur. Si on prend l'exemple de la phase r de l'échantillon PL 150 
d'une épaisseur moyenne de 0.54 pm, elle comporte 10 pixels de hauteur. On peut f k e  
l'hypothèse qu'il y a une erreur possible sur le traçage de 1 pixel sur une tene phase, ce 
qui représente une eneur de 10% sur la mesure des phases de faible épaisseur. Les autres 
phases sont phis épaisses et possèdent 30 pixels pour 6,' 90 pixels pour 6, et 35 pixels 
pour 5. Afin de connaître la reproductibilité des mesures, celles-ci ont été répétées sur la 
même photo cinq fois. Pour toutes les phases, l'écart était de moms de 10%' ce qui 
redent a notre erreur probable de 1 pixel sur la phase la plus critique. 
La phase < présentait le phis grand nombre de problème quant au traçage de ses limites. 
En effet, la morphologie de celle-ci la rend difficile à tracer. On peut représenter sur un 
schéma la fonne de ces grains (figure 4.1). Les zones hachurées représentent les sections 
qui occasionnent les problèmes. 
Figure 4.1 : Schéma de la disposition des phases. 
Sous les grains de 5, il y a une aire où il n'y a pas de revêtement. Alors, comment 
représenter la continuité de la phase &. Ii a été décidé de ne pas considérer ces sections et 
de tracer la ligne de continuité du revêtement à partir de la fin du grain de 5 parce que, 
même si la phase 5 n'est pas en contact direct avec la phase 6, il n'est pas possible de 
prétendre que son épaisseur est nulle puisqu'elle est présente juste au-dessus. Pour ce 
qui est des sections discontinues, eues présentent un autre type de problème puisque deux 
grains de i; peuvent se trower superposés. Ceci engendre deux lignes de mesures 
d'épaisseur pour une même position x. Ii était préférable de tenir compte de la présence 
de tous les grains afin de donner une meilleure idée de l'importance réeile de la phase 5. 
C'est pourquoi il y a souvent phis de 3000 lignes de mesures pour la phase 
Un autre élément dont on doit tenir compte est la représentativité de I'échant~omage. 
Les dix photos étaient réalisées de façon aléatoire sur I'échantillon. On remarque tout de 
même que l'écart type sur les mesures est très grand. Afin de vérifier si m e  
augmentation de l'échantillonnage améliorerait la qualité des mesures, on a comparé les 
mesures obtenues avec 10 et 20 photos pour l'échantillon POL 267 FI. Les résultats 
sont présentés dans le tableau suivant. 
Tableau 4.1 : Comparaison des résultats obtenus par analyse d'images entre 10 et 
20 photos pour l'échantillon POL 267 FI. 
On remarque qu'il n'y a pas beaucoup de différence entre les résultats obtenus à l'aide de 
10 et 20 photos. Ceci est une bonne mdication que 10 photos sont suffisantes pour 
représenter l'échantillon de façon satisfaisante. De phis les écarts types sont exactement 
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les mêmes. La seule phase qui pose des problèmes est <. Ce n'est pas la première fois 
que ce problème est abordé mais îI devient très évident ici C'est pourquoi les résultats 
de La mesure d'épaisseur de la phase 5 par anaiyse d'images n'ont pas été considérées 
dans le mémoire. 
4.5 TECHNIQUE DE MESURE DU POUDRAGE 
La sensibilité des mesures de poudrage n'est pas très grande comme nous l'avons 
constaté dans le chapitre 3.3.3.4.1 où il est montré qu'une cote égale à zéro ne voulait 
pas dire qu'il n'y avait pas de poudrage. Phisieurs auteurs utilisent la perte de masse lors 
de l'essai de poudrage au Lieu du test visuel pour déterminer la résistance du revêtement. 
Cette technique est plus sensible puisqu'a n'y a pas de problème tel que le décollement du 
ruban adhésK me  mauvaise adhésion de la poudre au ruban et la mauvaise résolution de 
l'œil humain. 
Des essais ont été réalisés afin d'améliorer la résolution de la technique de mesure du 
poudrage. Ceile qui était la plus prometteuse était l'étude par le dessus de la région qui 
avait poudrée a l'aide du microscope électronique a balayage couplé à l'analyseur 
d'images. Le problème principal relié à cette technique était le nombre de champs 
nécessaires pour évaluer le poudrage sur toute la d a c e .  Lorsque le grossissement était 
de 50X, ii ne fallait que quatre photos pour couvrir la totalité de la région qui avait 
poudrée mais les fines particules étaient trop petites pour être évaluées d'une façon 
satkfkknte par analyse d'images. C'est à partir de 200X que la taille des parficules 
devenait mtéressante. Il fallait donc 16 photos pour cowrir la totalité de la d a c e  
endommagée. Un autre problème qui m e n a i t  en utilisant cette technique était le 
contrôle du contraste et de la luminosité. En effet, lorsque ceux-ci étaient modifiés, la 
taille mesurée par l'analyseur d'images différait de phisieurs pourcents. Les essais ont été 
délaissés puisqu'ii y avait phsieurs problèmes et qu'il faIlait beaucoup de temps pour Les 
manipulations. 
Enfin, il n'a pas été possiile de bien comprendre les mécanismes de fissuration puisque 
les échantillons ont été dépliés. Lors des travaux fùturs, il serait mtéressant de faire des 
essais mécaniques interrompus afin de comprendre les mécanismes de fissuration. De 
phis, les essais d'exfoliations seraient très intéressants pour connaître l'effet de la fiction 
sur la résistance des revêtements à l'edoliation. 
Ce travail a permis de mettre en évidence les relations qui existent entre les paramètres 
d'opération, la microstructure et la résistance au poudrage. Pour ce fàire, nous avons 
séparé l'étude en trois parties principales. La première partie du travd qui portait sur 
l'influence du ratio Fe1A.i dans le bain de galvanisation nous a révélé que : 
les échantillons gakanisés dans un bain sous-saturé en fer présentent des 
mtemétalliques Fe-Zn de phis petites tailles et moins nombreux que ceux produits 
dans un bain saturé en fer ; 
lors du recuit, les e E i s  semblent mineurs puisque la microstructure des échantillons 
provenant des bains sous-saturés et saturés en fer, sont les mêmes lorsqu'ils sont 
partiellement et complètement alliés. 
Cette étude a été réalisée afin de connaître l'effet du ratio Fe/A sur les échantillons 
complètement recuits. Les travaux fùturs pourraient porter sur l'effet de ce ratio lors de 
la galvanisation (couche inhibitrice). 
La deuxième partie consistait à étudier l'évohtion microstnicturale des revêtements 
galvanisés et gahranisés et alliés. L'augmentation du niveau d'aiumHiRim dans le bain 
augmente l'inhibition des phases Fe-Zn lors de la galvanisation. Cependant, il y a un 
changement de comportement brutal des échantillons IF à 0.12% d'Ai alors qu'il est 
monotone de 0.12 à 0.16% Al pour les ULC. 11 n'est pas possiile de proposer un 
mécanisme d'évolution de la microstructure lors du recuit mais nous avons observé que : 
les aciers IF sont phis réactifs que les ULC ; 
une augmentation du niveau d'aluminium retarde la formation des phases 
intermétalliques Fe-Zn ; 
il y a une contniution importante des ZAL lors de la fomtion des intemét,alliques 
Fe-&. Ces ZAL ont déjà été observées dans la littérature mais il n'y a pas de modèle 
de croissance qui en tienne compte ; 
lors du recuit, il y a apparition de cratères. Ceux-ci se situent généralement entre 
deux ZAL. 
Les mécanismes de croissance des phases intemétalliques Fe-Zn et Fe-Al ne sont pas 
encore bien connus. Nous avons montré que les ZAL jouent un rôle important dans la 
croissance des mtermétalliques Fe-Zn. Cependant, de nouveaux essais seraient 
nécessaires afin d'être en mesure de proposer un modèle de croissance des phases Fe-Zn. 
La troisième partie faisait la relation entre les paramètres d'opération, la microstructure et 
la résistance au poudrage. Voici les principaux résultats que nous avons obtenus : 
les études par MET ont montré que les revètements sont composés des phases 
suivantes (à partir de I'mtexfiace) : r, rl (échantillons très riches en fer), 6,, 6, ; 
I'utibtion de plusieurs techniques de caractérisation des revêtements a démontré que 
l'on peut fàire une erreur d7iden~cation de la phase < par analyse d'images lorsque 
basée sur la morphologie des phases. En effet, la difbaction des rayons X ainsi que les 
analyses par EDS ont montré que certains grains avaient la morphologie de la phase j 
mais étaient en réalité la phase 6, ; 
une Eaible température de recuit favorise l'apparition de la phase 5 puisque celle-ci 
n'est pas stable à haute température. De plus, un faible niveau d'aliimmiiim favorise la 
formation de la phase < puisqu'elle peut se former dans le bain de galvanisation ; 
. . 
l'augmentation du niveau d ' a m  diminue l'épaisseur de la phase r puisque la 
croissance des revêtements se produit par g e h a t i o n  et croissance de ZAL. Cette 
explication est noweIie par rapport à ce que nous pouvons trouver actuellement dans 
La littérature. De plus, l'augmentation du nombre de cratères est associée à la 
croissance par ZAL ; 
une transition d'un revêtement continu à discontinu à 0.14% Al est observée pour les 
substrats ULC et à 0.12% pour les IF. Ceci montre que le mode de croissance initiale 
peut être différent lors de la gabanisation et que cette dinerence a un effet sur la 
microstnicture finale du revêtement ; 
le niveau de fer dans le revêtement doit être de IO% a h  d'obtenir une bonne 
résistance au poudrage ; 
pour un même niveau de fer dans le revêtement, il est préférable d'avoir la phase 4 la 
surface, une phase r &ce a l'interface et la présence de cratères pour améliorer la 
résistance au poudrage (essai de pliage, sans fiction). 
Les paramètres d'opération qui ofnent la meilleure résistance au poudrage consistent en 
. . 
une température de recuit de 460°C et un bain qui contient 0.14% d'ahunmnun. La 
microsmzcture associée à ces conditions est la suivante : 0.5 pm de r (5%), 17% de 6., 
40% de 6, et un ratio de 1.0. 
Les travaux futurs dairont poiter sur les mécanismes par lesquels certaines phases 
améliorent la résistance au poudrage (& en surface, r mince, cratères.. . ). Ces mécanismes 
ne sont pas encore clairs. 
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ANNEXE 2: Plan du poinçon e t  de la matrice pour l'essai de pliage en V 60°. 
ANNEXE 3 : Vitesse de déformation de la tôle lors de la mise en forme. 
La vitesse de déformation de la tôle a été mesurée à I'aide d'une caméra vidéo. Nous 
avons filmé un essai chronométré et par la suite, nous avons mesuré la variation du rayon 
de courbure de la tôle en fonction du temps. La figure suivante présente la variation de 
I/r par rapport au temps en sec. 
Temps (sec) 
On peut présenter la vitesse de déformation par la dérivée de La courbe précédente. C'est 
ce qui est présenté à La figure suivante. 
40 60 80 100 12.0 1 4 0  
Temps (sec) 
ANNEXE 4 : Routine d'analyse d'images sur Vision 2.1. 
La routine d'analyse d'images pour les échantillons qui possèdent des revêtements 
d o n n e s .  
00 1 Clear AU 
002 Pause Edit Draw BPLl 
003 Pause Edit Draw BPL2 
004 Pause Edit Draw BPL3 
005 Pause Edit Draw BPL4 
006 (BPL 1 XOR BPL2) -> BPL 1 
007 Pause Edit Fill BPLl 
008 Square Grid 300x1 -> BPL6 
009 (BPLI AND BPL6) -> BPLI 
0 10 Object Measures (BPL 1 ) -> OB JM 1 Length 
01 1 (BPL2 XOR BPL3) -> BPLS 
0 12 Pause Edit FiIl BPL2 
013 (BPL2 AND BPL6) -> BPL2 
O 14 Object Measures (BPL2) -> O B M  Length 
0 15 (BPL3 XOR BPL4) -> BPL3 
016 Pause Edit FilI BPL3 
0 17 (BPL3 AND BPL6) -> BPL3 
0 18 Object Measures (BPL3) -> OBJM3 Length 
019 (BPL4 XOR BPLS) -> BPL4 
020 Pause Edit Fill BPL4 
021 (BPL4 AM3 BPL6) -> BPL4 
022 Object Measures (BPL4) -> OBJM4 Length 
La routine d'analyse d'images pour les échantillons qui possèdent des revêtements non- 
uniformes. 
00 1 Clear All 
002 Pause Edit Draw BPL 1 
003 Pause Edit Fin BPL I 
004 Square Grid 300x1 -> BPL6 
005 (BPLI AND BPL6) -> BPL I 
006 Object Measures (BPL 1 ) -> OBJM 1 Length 
007 Pause Edit Draw BPL2 
008 Pause Edit Fill BPL2 
009 (BPL2 AND BPL6) -> BPL2 
0 10 Object Measures (BPLZ) -> OB JM2Length 
0 1 1 Pause Edit Draw BPL3 
0 12 Pause Edit Fill BPL3 
0 13 (BPL3 AND BPL6) -> BPL3 
0 14 Object Measures (BPL3) -> OBJM3 Lengtb 
0 1 5 Pause Edit Draw B PL4 
0 16 Pause Edit Fill BPL4 
017 (BPL4 AND BPL6) -> BPL4 
0 18 Object Meanires (BPL4) -> OB JM4Length 
ANNEXE 5 : Calcul de l'épaisseur critique d'absorption pour le fer. 
Le coefficient d'absorption total de la dans l'échantillon est évalué par la somme de 
la concentration de chaque élément dt ipl ié  avec le coefficient d'absorption spécifique 
de la raie &" par cet élément. L'expression qui permet de calculer le coefficient total e a  
présentée à l'équation suivante: 
Les coefficients d'absorption de la raie hFe sont les suivants : 71.1 cm21g par lui même, 
110.4 par le zinc. 
Le facteur critique d'absorption (FCA) est utilisé pour permettre d'évaluer l'épaisseur 
critique d'absorption de la raie &" a mi-épaisseur de la lame pour une absorption de 
10%. Lorsque l'absorption est nulle, le FCA est égal à 1. Dans le cas présent, le FCA 
est posé égal à 0.9 et l'épaisseur totale pour une absorption de 10% calculée à mi-lame 
(t) est calculée à I'aide de l'équation suivante dans laquelle le terme p a  correspond à la 
densité de l'échantillon: 
(F) "" P., 
2 4n(3 5" ) 
Le terme sin (35") permet d'effectuer la correction pour I'hclinaison de la coupe lors des 
analyses. L'épaisseur critique est de 2000 nm pour une composition de 30% Fe. 
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